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1 Einleitung

Diese Arbeit gliedert sich in einen methodischen Teil zur Rasterkraftmikroskopie
und einen Teil zur epitaktischen Kristallisation von Polyethylen in diinnen Filmen.

Die Rasterkraftmikroskopie, erfunden um 1985 durch BINNIG et al. [1], ist ein
Messverfahren zur Abbildung von Oberflichen. Das Messprinzip beruht auf einer
Abtastung der Oberflache mit einer nur wenige Nanometer groften Spitze, wobei die
zwischen Spitze und Probe wirkende Kraft als Feedback-Signal dient. Eine der be-
deutensten Betriebsarten des Rasterkraftmikroskopes ist der Intermittierende Mo-
dus, der auch als intermittent-contact oder tapping mode bekannt ist [2-4]|. Im
Intermittierenden Modus wird die Messspitze mit einer festen Frequenz nahe ihrer
Resonanzfrequenz zum Schwingen angeregt. Die Abtastung einer Oberflache erfolgt
dann unter Regelung des Abstandes zwischen Messspitze und Probe, so dass die
Amplitude der Schwingung konstant bleibt.

Mit typischen Schwingungsamplituden von 1 bis 100 nm, erfahrt die Messspitze
wahrend ihrer Schwingung nahe einer Oberflache ein breites Spektrum an Kraf-
ten [5]. Da die effektiv wirkende Kraft nichtlinear vom Abstand abhéngt, sind im
Intermittierenden Modus nichtlineare dynamische Effekte zu beobachten. Dazu ge-
horen Bistabilitit, sowie hysteretisches und chaotisches Verhalten [6-9]. Aufgrund
der nichtlinearen Effekte ist eine generelle analytische Beschreibung des Intermit-
tierenden Modus nicht moglich. Dennoch gelang es auf Grundlage von numerischen
Simulationen viele Eigenschaften des Intermittierenden Modus empirisch zu erkla-
ren [10-13]. Als nachteilig erweist sich allerdings, dass die numerischen Simulatio-
nen kein intuitives Verstdndnis der Zusammenhénge zwischen wirkender Kraft und
den gemessenen Parametern ermoglichen. Eine einfachere Beschreibung des Inter-
mittierenden Modus ist mit Hilfe einer harmonischen Néherung moglich [14-18].
Die bisherige Verwendung der harmonischen Naherung beschrankt sich jedoch auf
Simulationen und die Berechnung der Wechselwirkungskraft aus experimentell ge-
wonnenen Daten.

In der Polymerphysik wird das Rasterkraftmikroskop heutzutage routineméfig
zur Untersuchung heterogener Strukturen eingesetzt [19]. Die Grundlage der An-
wendbarkeit des Rasterkraftmikroskopes zur Untersuchung heterogener Strukturen
bildet die Phasenkontrastabbildung im Intermittierenden Modus. Mit Hilfe des Pha-
senkontrastes ist es moglich lokal unterschiedliche Materialeigenschaften zu differen-
zieren [20-23|]. Beziiglich der Auswertung solcher Phasenbilder bereiten die kompli-
zierten Zusammenhénge zwischen Phase und Wechselwirkungskraft grofe Proble-
me. In Anbetracht dessen wurden Phasenbilder haufig nur als solche verwendet und
nicht einmal eine qualitative Interpretation der zugrundeliegenden Wechselwirkung
vorgenommen. Erst in letzter Zeit entwickelte sich ein quantitatives Verstédndnis zur
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Analyse von Rasterkraftmikroskopiedaten, welches eine Rekonstruktion der Wech-
selwirkungskréafte erlaubt [12-14,24-26|. Weitestgehend ungeklért ist aber immer
noch der Einfluss der fiir den Phasenkontrast notwendigen Eindringung des Can-
tilevers in die Probe auf das Auflésungsvermogen der abzubildenden heterogenen
Struktur.

Trotz der vielfaltigen Anwendungen des Rasterkraftmikroskopes, wurde dieses
bisher eher selten zur Untersuchung von epitaktischer Kristallisation in Polymeren
eingesetzt. Der Begriff Epitaxie beschreibt hierbei ganz allgemein das orientierte
Aufwachsen eines Kristalls auf einem anderen Kristall. Die Fahigkeit der heteroepi-
taktischen Kristallisation von Polymeren auf anorganischen Kristallen wurde zuerst
1958 fiir Polyethylen auf Natriumchlorid nachgewiesen [27,28|. In den folgenden
Jahren fiihrten systematische Untersuchungen der kristallinen Modifikationen und
der Orientierung der Ketten beziiglich des Substrates zu einem vollstdndigen Ver-
stdndnis der Epitaxie auf molekularer Ebene [29,30]. Die Grundlage dieser Unter-
suchungen bildete hauptséichlich die Kristallisation aus Losung. Simulationen des
Verhaltens einzelner Polymerketten auf unterschiedlichen Substraten fithrten wei-
terhin zu einer Bestdtigung der experimentell gefunden Ergebnisse [29,31]. Nach
gegenwartigem Wissensstand ist epitaktisches Wachstum nur moglich, wenn die
Gitterfehlanpassung zwischen Substrat- und Polymerkristall weniger als 15% be-
tragt [30].

Aktuelle Studien zeigen, dass die teilkristalline Struktur bei epitaktischer Kris-
tallisation an der Grenzfliche zum Substrat besondere Eigenschaften aufweist. So
wurden unter anderem Kristallite beobachtet, die im Vergleich zur Kristallisation
im Volumen ungewdhnlich dick waren [32-37]. Auch wird von einer Erhéhung der
Schmelztemperatur um mehrere 10 K in einer sehr diinnen epitaktisch kristallisier-
ten Schicht berichtet [38,39]. Unklar bleibt jedoch inwieweit sich diese Schicht in
das Volumen fortsetzt und wodurch sie verursacht wird.

Im ersten Teil dieser Arbeit wird zunéchst eine leicht nachvollziehbare Herlei-
tung der harmonischen Naherung fiir den Intermittierenden Modus vorgestellt. Die
harmonische Naherung wird dann verwendet, um einen Zusammenhang zwischen
experimentellen Messgrofsen und Materialeigenschaften der Probe herzustellen. Ein
Vergleich zwischen Experiment und Simulation soll ferner die Richtigkeit des voran-
gegangen Ansatzes belegen. Schlieflich wird noch die fiir Phasenkontrast minimal
notwendige Eindringung des Cantilevers in die Probe am Beispiel eines teilkristal-
linen Polyethylens bestimmt und die Auswirkungen auf die Auflésung des Raster-
kraftmikroskpes fiir ein heterogenes System untersucht.

Im zweiten Teil dieser Arbeit wird die teilkristalline Struktur des Polyethylens
in diinnen Filmen auf unterschiedlichen Substraten mit dem Rasterkraftmikroskop
untersucht. Die Verwendung verzweigter Polyethylene hilft dabei die filmdickenab-
hédngigen Eigenschaften der teilkristallinen Struktur besser zu verstehen und Infor-
mationen {iber den Wachstumsprozess der teilkristallinen Struktur zu gewinnen.



2 Rasterkraftmikroskopie

Das Rasterkraftmikroskop oder kurz AFM (abgeleitet von der englischen Bezeich-
nung: Atomic Force Microscope) wurde um 1985 von G. BINNIG et al. erfunden [1].
Dem Funktionsprinzip des Rasterkraftmikroskops liegt die Idee zugrunde, eine belie-
bige Oberfliche mit einer kleinen Spitze, welche eine Grofe von nur wenigen Nano-
metern aufweisen sollte, abzutasten. Als Feedback-Signal dient dabei die zwischen
Spitze und Probe wirkende Kraft. Im Vergleich zum Rastertunnelmikroskop, bei
welchem der Tunnelstrom zwischen Spitze und Probe als Feedback-Signal dient, er-
geben sich dadurch weniger aufwendige Anforderungen an die Proben-Praparation.
So muss zum Beispiel die Probe fiir die Untersuchung mit dem AFM nicht unbedingt
leitfahig sein.

2.1 Aufbau und Betrieb des Rasterkraftmikroskops

Abbildung 2.1 zeigt den schematischen Aufbau eines Rasterkraftmikroskops. Dieses
besteht im Wesentlichen aus der schon zuvor erwahnten Spitze, welche an einem
Biegebalken (Cantilever) befestigt ist, sowie einer Detektionseinrichtung. Wirkt auf
die Spitze des ruhenden Cantilevers eine Kraft, so wird dieser verbogen. Diese Ver-
biegung kann mit der Detektionseinrichtung bestimmt werden. Als Detektor wird
hierbei haufig ein Laser eingesetzt, welcher von der Riickseite des Cantilevers reflek-
tiert wird und auf eine viergeteilte Fotodiode trifft [40]. Bei einer Verbiegung des
Cantilevers verschiebt sich der Auftreffpunkt des Lasers auf dem Detektor, wodurch

Detektor (Fotodioden)

Laser
Detektor-
Fee‘éltl:ick_ \ Cantilever mit Spitze
elektronik <D
. - Probe

z

. xyz-Scanner J—» T
Yy

Abbildung 2.1: Schematischer Aufbau eines Rasterkraftmikroskops.
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sich eine Verédnderung in der zwischen den Fotodioden gemessenen Differenzspan-
nung ergibt.

Des Weiteren werden fiir den Betrieb des Rasterkraftmikroskops noch feine Ver-
stellelemente und eine entsprechende Feedback- und Regelelektronik bendtigt. Der
genaue Aufbau der Regelelektronik ist stark abhéngig vom Betriebsmodus und soll
deshalb hier nicht weiter betrachtet werden. Als Verstellelemente dienen Piezoele-
mente. Dies sind Kristalle oder Keramiken, welche beim Anlegen einer Spannung
ihre Lange dndern. Piezoelemente erlauben eine Positionierung der Spitze bezie-
hungsweise der Probe im Pikometer-Bereich, wobei mehrere Verstellelemente so an-
geordnet sind, dass eine vollstdndige dreidimensionale Bewegung gewahrleistet ist.
Bei der Auswertung von AFM-Daten sollte beachtet werden, dass Piezoelemente so-
wohl eine starke Hysterese als auch nichtlineares Verhalten und Kriechen aufweisen
kénnen.

2.1.1 Betriebsmodi

Es gibt eine Vielzahl von mdoglichen Betriebsmodi fiir das AFM, welche grundsétz-
lich in zwei Gruppen unterteilt werden kénnen, diese sind zum einen die statischen
und zum anderen die dynamischen Modi. Bei den dynamischen Modi wird der Canti-
lever im Unterschied zu den statischen Modi zu Schwingungen, meist nahe der Reso-
nanzfrequenz, angeregt. Diese beiden Gruppen kénne weiterhin in den Abbildungs-
und den Spektroskopiemodus differenziert werden. Unter dem Spektroskopiemodus
versteht man ein Experiment, bei dem der Cantilever bei konstanter lateraler Posi-
tionierung (d.h. x und y sind konstant) an die Probe herangefahren wird und wieder
zuriick. Im Abbildungsmodus wird der Cantilever dagegen lateral iiber die Probe
gefiihrt und damit eine dreidimensionales Abbild der Probenoberflédche erstellt.

Der gebrauchlichste Vertreter unter den statischen Modi ist der Kontaktmodus.
Bei diesem wird entsprechend dem Namen die Cantileverspitze in direkten Kontakt
mit der Probe gebracht. Das heifst, es wirken iiberwiegend repulsive Krifte zwi-
schen Spitze und Probe. Der Kontaktmodus ist der einfachste Abbildungsmodus
und er erlaubt eine einfache mathematische Beschreibung der Messdaten. So kann
zum Beispiel die auf die Probe ausgeiibte Kraft aus der Auslenkung des Cantilevers
bestimmt werden. Dafiir wird der Cantilever einfach als eine Feder mit der Feder-
konstante k& betrachtet. Dann ergibt sich die ausgeiibte Kraft mit der Auslenkung
sz unter Verwendung des Hookschen Gesetzes zu

F=knz. (2.1)

Die Federkonstante muss dafiir {iber entsprechende Kalibriermethoden bestimmt
werden [41-43|. Der Kontaktmodus hat jedoch einen entscheidenden Nachteil, denn
im abbildenden Modus wird der Cantilever im sténdigen Kontakt iiber die Pro-
be gefiihrt. Dies fiihrt aber wegen entsprechend grofser lateraler Kréfte zu einem
schnellen Verschleifsen des Cantilevers und insbesondere bei weichen Proben, wie
zum Beispiel bei Polymeren, kann es auch zu einer Zerstorung der Probe kommen.
Diese Barriere kann mit Hilfe der dynamischen Modi iiberwunden werden.
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Wie schon zuvor erwdhnt, wird der Cantilever bei den dynamischen Modi zu
Schwingungen angeregt. Dadurch beriihren sich Spitze und Probe nur kurzzeitig in
der Nédhe des unteren Umkehrpunktes der Schwingung. Ein statisch mechanischer
Kontakt mit der Probe wird vermieden. Typische Schwingungsamplituden fiir den
Cantilever liegen im Bereich von wenigen bis mehreren hundert Nanometern.

Der wohl am Weitesten verbreitete und verwendete dynamische Modus ist der
Intermittierende Modus, auch bekannt als Tapping-Mode. Ein weiterer Vertreter
ist der Frequenzmodulierte Modus beziehungsweise Nichtkontakt-Modus. Der Un-
terschied zwischen diesen beiden Modi besteht darin, dass im Intermittierenden
Modus der Cantilever mit einer festen Anregungsfrequenz angetrieben wird, wah-
rend beim Frequenzmodulierten Modus die Anregungsfrequenz so variiert wird, dass
sie immer genau der jeweiligen Resonanzfrequenz des Cantilevers entspricht.

Experimentell wird beim Heranfahren des schwingenden Cantilevers an die Probe
eine Abnahme der Schwingungsamplitude und eine Verschiebung der Phase zwi-
schen Anregung und Schwingung des Cantilevers beobachtet. Dieses Verhalten deu-
tet auf eine Verschiebung der Resonanzfrequenz hin. Eine genaue mathematische
Beschreibung dieser Zusammenhénge ist jedoch deutlich komplizierter als im stati-
schen Fall.

2.2 Theoretische Beschreibung des
Intermittierenden Modus

Dieser Abschnitt beschéftigt sich mit der theoretischen Beschreibung des Intermit-
tierenden Modus auf Grundlage eines Punktmassenmodells. Mit Hilfe einer harmo-
nischen Naherung ergibt sich eine vereinfachte und intuitive Beschreibung basierend
auf effektiven Grofen. Diese effektiven Grofen werden in ihrem prinzipiellen Verlauf
diskutiert.

2.2.1 Federmodell und Bewegungsgleichung

Ausgangspunkt fiir die weitere theoretische Beschreibung des Intermittierenden Mo-
dus in dieser Arbeit ist die Auffassung des Cantilevers als eine an einer Feder aufge-
héngte Punktmasse, der Masse m. Unter diesen Umstédnden lésst sich die Bewegung
des Cantilevers mit Hilfe der Differentialgleichung eines getriebenen, harmonischen
Ostzillators beschreiben:

mZ+az+k(z—2)=Fis(2,2) + Feue (1) (2.2)

wobei « die Dampfungskonstante, k die Federkonstante, F;, die zwischen Canti-
lever und Probe wirkende Kraft und F.,; eine dufsere Anregungskraft ist. In der
Realitat wird nicht die Cantileverspitze direkt angeregt, sondern das Ende an dem
der Cantilever befestigt ist. Aus mathematischer Sicht sind diese beiden Félle aber
dquivalent. Wie aus Gleichung (2.2) ersichtlich, wurde fiir die Reibung zwischen
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Halterung Feat (¢)

Spitze mit
Masse m

................................ =+ 20

-+ do
Probe -0

Abbildung 2.2: Federmodell fiir den Cantilever und Definition des Koordinatensystems
fiir die Bewegungsgleichunyg.

Cantilever und dem umgebenden Medium ein geschwindigkeitsproportionales Ge-
setz angenommen. In Abbildung 2.2 ist ein entsprechendes schematisches Modell
gezeigt, welches die in Gleichung (2.2) getroffenen Annahmen verdeutlicht. Zusétz-
lich ist noch die Wahl des Koordinatensystems fiir z angegeben. Die Erklarung der
Grofe dy in Abbildung 2.2 erfolgt im folgenden Abschnitt.

Fiir die dufere Anregungskraft wird entsprechend dem Experiment meist eine
sinusférmige Kraft der Art:

F..i (t) = Fycosvt (2.3)

mit einer festen Anregungsfrequenz v und einer festen Anregungskraft Fj gewahlt.

Aufgrund der nichtlinearen Natur der Wechselwirkungskraft Fj, (siehe Unterab-
schnitt 2.2.2) ist eine analytische Losung von Gleichung (2.2) in den meisten Féllen
nicht mdglich. Folglich miissen zur Bestimmung moglicher Losungen numerische
Losungsverfahren oder entsprechende Naherungen herangezogen werden. Mit Hilfe
numerischer Losungen der Differentialgleichung wurden in den letzten Jahren grofe
Erfolge bei der Erklarung experimentell beobachteter Phénomene erzielt. Was wie-
derum zu einem besseren Verstindnis des Abbildungsprozesses beigetragen hat und
zur Entwicklung neuer Betriebsmodi fiihrte. Jedoch erlauben numerische Losungen
der Differentialgleichung kein intuitives Verstdndnis des Abbildungsprozesses und
erschweren dadurch ein detailliertes Verstandnis der Vorgange in den dynamischen
Modi.

Giiltigkeit des Punktmassenmodells

Die Formulierung von Gleichung (2.2) beruht auf der Annahme, dass die Bewegung
des Cantilevers durch die Bewegung einer Punktmasse beschrieben werden kann.
Dabei handelt es sich um eine Idealisierung, deren Giiltigkeitsbereich es genauer
zu betrachten gilt. Eine exaktere Beschreibung der Cantilever Bewegung erreicht
man durch kontinuierliche Modelle [44]. Dabei wird der Cantilever als lineares und
homogenes Kontinuum aufgefasst und durch die eindimensionale Euler—Bernoulli-



2.2 Theoretische Beschreibung des Intermittierenden Modus 7

Gleichung beschrieben. Die Losung fiir das kontinuierliche Modell ist allerdings sehr
aufwendig und alles andere als trivial [44-46].

Ein Vergleich zwischen Punktmassenmodell und kontinuierlichem Modell wurde
von RODRIGUEZ und GARCIA [47] vorgenommen. Sie folgerten aus ihren Ergeb-
nissen, dass das Punktmassenmodell giiltig ist, sofern der Cantilever eine relativ
hohe Giite @ = 100 (siehe Unterabschnitt 2.2.4) besitzt. Dies entspricht gerade
typischen Werten fiir AFM in Luft, weshalb hierfiir das Punktmassenmodell ohne
gravierende Einschrankungen angewendet werden kann. Vorsicht ist bei Messungen
in Fliissigkeiten geboten, bei denen sich die Giite des Cantilevers durch die héhere
Dampfung mit dem umgebenden, fluiden Medium auf typische Werte von @ < 10
verschlechtert.

2.2.2 Kraftmodell fiir die Wechselwirkung zwischen
Cantilever und Probe

Es gibt eine Vielzahl von Kréaften, die zwischen Cantileverspitze und Probe wirken
konnen. Diese unterscheiden sich unter anderem in ihrer Reichweite. Unter Vernach-
lassigung externer Felder sind die bestimmenden Krifte langreichweitige Van-der-
Waals Krifte und die kurzreichweitige Pauli-Repulsion. Zusétzlich kommen noch
Adhésion und bei hydrophilen Proben Kapillarkrafte hinzu [5].

Ursache fiir die attraktiven Kapillarkréfte ist die Ausbildung eines Meniskus zwi-
schen den auf einer hydrophilen Probe und der Cantileverspitze vorhandenen Was-
serfilmen, sobald sich diese annéhern. Kapillarkréifte werden in dieser Arbeit nicht
weiter berticksichtigt, da sie fiir die hier zu untersuchenden hydrophoben Proben
nicht von Belang sind. Aber generell konnen Kapillarkrifte einen grofsen Beitrag
zur Wechselwirkungskraft zwischen Probe und Spitze beisteuern.

Modell fiir Konservative Krafte

Da die Cantileverspitze eine Grofse von mehreren Nanometern aufweist, findet die
Wechselwirkung zwischen Cantilever und Probe tiber mehrere zehn bis hundert Ato-
me statt. Diese Tatsache erlaubt es, die repulsive Wechselwirkung zwischen Canti-
lever und Spitze mit Hilfe der Kontaktmechanik zu beschreiben.

Eines der ersten Modelle zur Kontaktmechanik stammt von Hertz [48]|. Es be-
schreibt den Kontakt zwischen zwei isotropen, elastischen Kugeln unter Vernach-
ldssigung von Adhésion.

Das Johnson-Kendall-Roberts-Modell (JKR) [49] und das Derjaguin-Muller-To-
ropov-Modell (DMT) [50] stellen eine Erweiterung des Hertz-Modells dar. Sie be-
riicksichtigen explizit die Adhésion und haben sich zu den Standardmodellen fiir
AFM-Untersuchungen entwickelt. Beide Modelle haben einen unterschiedlichen Giil-
tigkeitsbereich. Wahrend das JKR-Modell sich besser zur Beschreibung des Kontak-
tes zwischen weichen Materialien mit starker Adhésion und grofen Spitzenradien
eignet, ist das DMT-Modell die erste Wahl fiir den Kontakt zwischen harten Mate-
rialien mit geringer Adhésion und kleinen Spitzenradien [5,12,51,52|. Eine umfas-
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Kraft Fis [nN]
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Abstand Spitze-Probe [nm]
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Abbildung 2.3: (a) Schematische Skizze zur Verdeutlichung der Grifien beim Hertz-
schen Kontakt. (b) Wechselwirkungskraft Fys gemdafs dem DMT-Modell mit E* =
1,088 GPa, R = 10nm, Ay = 0,2aJ und dy = 0,3nm.

sendere Theorie der Wechselwirkung zwischen Oberflichen wurde von Maugis [53]
entwickelt.

Im weiteren Verlauf dieser Arbeit wird das DMT-Modell zur Anwendung kommen,
weshalb an dieser Stelle etwas nidher auf dieses Modell eingegangen werden soll. Zur
Berechnung der Kréfte zwischen Cantileverspitze und Probenoberflache modelliert
man zunéchst ganz allgemein die Spitze als eine Kugel vom Radius R, wahrend man
die Probe als eine ebene Fléche ansieht (Kugel mit Radius Ry = 00).

Wenn die Spitze keinen mechanischen Kontakt mit der Probe hat, sollen nur
attraktive Van-der-Waals Kréfte zwischen beiden wirken. Folglich erhalt man fiir
die attraktive Kraft in der angegebene Geometrie [5,52]:

AnR

(2.4)

wobei Ay die Hamaker-Konstante und z der Abstand zwischen Cantileverspitze und
Probe ist. Zur Vermeidung von Divergenz bei z = 0 ist es zusétzlich notwendig einen
atomaren Abstand dy einzufiihren. Dies ist auch aus physikalischer Sicht sinnvoll, da
sich zwei Atome nicht gegenseitig durchdringen, sondern nur bis auf einen minimalen
Abstand dy anndhern kénnen.

Bei Kontakt zwischen Spitze und Probe sollen nur repulsive Kréfte entsprechend
dem Hertz-Modell (siehe Abbildung 2.3a) und eine Adhésionskraft auftreten. Die
Adhésionskraft ergibt sich nach der DMT Theorie aus der verbleibenden anziehen-
den Wechselwirkung zu [50]

AuR
62

Fog = 4TRy = (2.5)

hier ist v die Oberflachenenergie. Schliefslich kann die Kraft zwischen Spitze und
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Probe entsprechend dem DMT-Modell geschrieben werden als:

AuR

2
Fiu(s)=q4 AuR

—“E*VR (dy — 2)** - H2 fir z < dy,
3 62

fir z > d,
(2.6)

wobei E* der effektive Elastizitdtsmodul ist, welcher sich aus den Poisson-Zahlen A
und den Moduln E von Spitze (Index ¢) und Probe (Index s) ergibt

1—22 12\
E*::< Ett+- = 5) . (2.7)

In Abbildung 2.3b ist der Verlauf fiir die Kraft F}, zwischen Spitze und Probe
entsprechend dem DMT-Modell in Abhéngigkeit vom Abstand z gezeigt. Der Verlauf
weist ein Minimum bei dy auf, da ab hier fiir kleiner werdenden Abstand z der
repulsive Beitrag immer grofer wird, wahrend der attraktive Beitrag konstant bleibt.
Folglich entspricht dy der Grenze zwischen Probenoberfliche und dem umgebenden
Medium.

Gleichung (2.6) berticksichtigt keine Adhésionshysterese [54]. Diese beschreibt
unterschiedliche Wechselwirkungen beim Annédhern und Zuriickziehen des Cantile-
vers relativ zur Probe, was mit einer zuséatzlichen Energiedissipation verbunden ist.
Unter bestimmten Voraussetzungen ist es aber gerechtfertigt die Adhésionshyste-
rese zu vernachlassigen, da sie beim AFM zumeist einen mechanischen Ursprung
hat [54,55], der als jump-to-contact [3| bezeichnet wird.

Unter dem Begriff jump-to-contact versteht man ein Phéanomen bei dem die Can-
tileverspitze beim Unterschreiten eines gewissen Ruheabstandes zy plotzlich in den
direkten Kontakt zur Probe springen kann. Dieser Zusammenhang ist in Abbil-
dung 2.3b verdeutlicht. Dort ist neben der Kraftkurve, geméaft der DMT-Theorie
(rot), auch die fiir die Auslenkung des Cantilevers erforderliche Kraft bei festem
2o geméf dem Hookschen Gesetz dargestellt (blau). Auf Grund der Linearitit des
Hookschen-Gesetzes handelt es sich hierbei um eine Gerade. Eine Verdnderung von
2o fithrt zu einer entsprechenden Parallelverschiebung dieser Geraden.

Startet man zunéchst bei einem sehr grofen Ruheabstand zg, so erfahrt der Can-
tilever durch die zwischen Probe und Spitze wirkende Kraft eine kleine Auslenkung
(z — zp), welche sich aus dem Kréftegleichgewicht Fi; = k(z — zo) bestimmen lésst.
Bei kleiner werdendem zg, folgt die wirkende Kraft dem Kraftverlauf (rot) der DMT-
Theorie, iiberquert dabei den Punkt A und erreicht schlieflich den Punkt B. Am
Punkt B erreicht der Gradient der attraktiven Krafte zwischen Probe und Spitze
gerade die Grofe der Federkonstante des Cantilevers, weshalb dieser bei weiterer
Reduzierung von 2, von B zu C springen muss. Wird der Cantilever nun von der
Probe entfernt, so folgt dieser der Kraftkurve vom Punkt C zum Punkt D. Bei
Erreichen des Punktes D springt er dann wiederum zum Punkt A.

Nun gibt es zwei Moglichkeiten um den jump-to-contact und damit die Adhési-
onshysterese zu vermeiden. Auf der einen Seite kann die Steifigkeit k& des Cantilevers
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Abbildung 2.4: Abschditzung fir den kritischer Abstand zj oberhalb dessen kein jump-
to-contact des Cantilevers mdoglich ist. Die Darstellung zeigt zy in Abhdngigkeit von der
Cantilever-Steifigkeit k fir unterschiedliche Spitzenradien R gemdf$ Gleichung (2.9). Fir
die Hamaker-Konstante und den atomaren Abstand wurden folgende typische Werte zu-
grunde gelegt: Ay = 0,2aJ und dg = 0,3 nm.

erhoht werden, so dass fiir alle z gilt dFi;/dz < k [3]. In der Praxis ist eine Erho-
hung der Steifigkeit aber nicht immer leicht umzusetzen, denn mit der Erhohung
der Steifigkeit verringert sich die Kraftsensitivitit. Die andere Moglichkeit ist, von
vornherein nur solche Fille zu betrachten, in denen z, grofer als ein gewisser kriti-
scher Wert z;, ist. Es stellt sich die Frage, ob dies eine grofse Einschrankung darstellt.
Zur Klarung dieser Frage muss zunédchst der Wert fiir z;, abgeschétzt werden.

Eine relativ einfache Abschéatzung fiir den kritischen Wert 2, die zudem auch noch
eine Abschétzung zu grofseren Werten darstellt, erhélt man durch Gleichsetzen des
Minimums der Wechselwirkungskraft Fis mit der fiir die Auslenkung des Cantilevers
notigen Kraft im Minimum (Minimum bei z = dy; vergleiche Abbildung 2.3b):

AR

Fts,min = - 6d(2) =k (dO - Zk) (28>
hieraus folgt
|Es min| AHR
2 =do+— 0+6d3k; (2.9)

In Abbildung 2.4 ist der kritische Abstand z; in Abhéngigkeit von der Steifigkeit
k des Cantilevers dargestellt. Auferdem ist noch der Einfluss von unterschiedlichen
Spitzenradien gezeigt. Fiir die Berechnung von z; nach Gleichung (2.9) wurden
typische Werte fiir die Hamaker-Konstante Ay = 0,2 aJ und den atomaren Abstand
dyp = 0,3nm zugrunde gelegt.

Aus Abbildung 2.4 ergibt sich fiir einen typischen Cantilever mit k& ~ 42Nm™!
und R ~ 10nm ein kritischer Abstand z; von etwa 0,39 nm. Im Vergleich zu den
in den meisten Experimenten verwendeten Amplituden von weit iber 10 nm ist es
also zuléssig den Bereich von z < z; nicht zu betrachten und damit die Adhésions-
hysterese zu vernachléssigen.
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Modell fiir dissipative Kréfte

Die bisher betrachteten Kréifte weisen nur konservative Eigenschaften auf, das heifst
in der Wechselwirkung zwischen Spitze und Probe wiirde keine Energie dissipiert
werden. Um ein moglichst reales Modell fiir die Wechselwirkung zu verwenden,
ist es deshalb notwendig, einen weiteren Term fiir die Kraft zwischen Probe und
Spitze einzufiihren, welcher Dissipation beriicksichtigt. Wegen des starken Bezugs zu
Polymeren in dieser Arbeit sollte dieser dissipative Term auch deren Eigenschaften
wiedergeben.

Eine besondere Eigenschaft von Polymeren ist deren viskoelastisches Verhalten,
das heifst abhéngig von der Zeitskala zeigen Polymere sowohl elastische wie auch
viskose Eigenschaften. Fiir eine mathematische Beschreibung dieser Viskoelastizitéat
wird haufig das Voigt-Modell verwendet [56]:

d
o= Ee+ nd—i (2.10)

hierbei ist ¢ = F/A die Spannung, n die Viskositdt und ¢ = al/ly die Dehnung.
Im Rahmen des Voigt-Modells werden elastische und dissipative Beitrage der Span-
nung additiv beriicksichtigt. Darum kénnen auch die zwischen Spitze und Probe
wirkenden Kréfte als additiv betrachtet werden. Die Aufgabe besteht nun darin,
ein sinnvolles Modell fiir die dissipative Kraft zu entwickeln.

GOODIER [57| hat gezeigt, dass fiir hochviskose Medien wie zum Beispiel Polymere
die Geschwindigkeit des viskosen Fliefens durch die Beziehungen der elastischen
Wechselwirkung ausgedriickt werden kénnen. Dazu wird die Deformation ¢ durch
die Geschwindigkeit dé/d¢ und der Schermodul G' durch die Viskositét n ersetzt.
Diese Ersetzung behalt solange ihre Giiltigkeit, wie die Deformation nicht zu einer
Anderung der Kontaktflache fithrt. Im Rahmen des Hertz Modells ist die elastische
Wechselwirkung in Abhéngigkeit von der Deformation ¢ gegeben durch

4
Fel = g E*T(;(s (211)
wobei 75 = VRS der Radius der Kontaktfliche ist. Wird die Spitze als unendlich
steif und die Probe als inkompressibel (A; = 0,5) angenommen, dann gilt £* =
4/3 Es = 4G5, wobei die Bezichung F = 2G(1 + \) verwendet wurde. Hier ist Gy
der Schermodul der Probe. Mit der Ersetzung nach GOODIER ergibt sich schlieflich
aus der elastischen Wechselwirkung fiir die dissipative Kraft [58|

F, = §4Gsr55 —_— [y = ?7}7‘53—(2 = ?n R53—f (2.12)

Bis auf den Vorfaktor 16/3 wurde der gleiche Zusammenhang bereits von GARCIA
et al. [11,13,59] verwendet. Diese Form der dissipativen Kraft ist aus physikalischer
Sicht sehr einleuchtend, da sie bis auf einen Vorfaktor der Stokeschen Reibung (Fp =
6mnRz) [60] dquivalent ist. Der Vorfaktor muss sich aber auch unterscheiden, da
nicht die gesamte Kugel, wie bei Stokes vorausgesetzt, sondern nur ein kleiner Teil
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dieser in Kontakt mit der Probe ist. Schlieflich kann fiir die dissipative Kraft ohne
den Vorfaktor ganz allgemein geschrieben werden:

0 fir z > d,
Fois (2) = 2.13
ais (2) —n R(dg—z)% fir z < dp (2.13)

2.2.3 Numerische Losung der Bewegungsgleichung

Wie im vorherigen Abschnitt zu sehen war, zeigt die Kraft F;, zwischen Spitze und
Probe ein stark nichtlineares Verhalten. Dadurch ist es unméglich eine analytische
Losung fiir die Differentialgleichung (2.2) zu finden. Um trotzdem eine Losung fiir
die Bewegungsgleichung zu erhalten, miissen numerische Losungsverfahren benutzt
werden. Ein solches Verfahren ist das Runge-Kutta-Verfahren, welches im Folgenden
kurz vorgestellt werden soll. Anhand einer beispielhaften Losung soll auferdem das
allgemeine Verhalten des Cantilevers diskutiert werden.

Das Runge-Kutta-Verfahren

Wie schon zuvor erwahnt ist das Runge-Kutta-Verfahren ein numerisches Verfahren
zur Losung von Differentialgleichungssystemen erster Ordnung [61-63]:

dyét(” — F o (1) ey (8) (2.14)

mit ¢ = 1,...,n und ¢« € N. Da sich viele Differentialgleichungen héherer Ordnung
in ein Differentialgleichungssystem erster Ordnung iiberfiihren lassen, eignet sich
das Runge-Kutta-Verfahren auch zur Losung von Differentialgleichungen hoherer
Ordnung. Im Falle der Differentialgleichung (2.2) des getriebenen, harmonischen
Ostzillator ergibt sich folgendes Differentialgleichungssystem erster Ordnung:

=y (2.15a)
y=m"[—ay —k(z — 2) + Fycosvt + Fy, (2,y)] (2.15Db)

Der Grundgedanke bei der numerischen Losung nach dem Runge-Kutta-Verfahren
ist, ausgehend von einer gegebenen Anfangsbedingung, wie zum Beispiel z (tg = 0) =
1, den néchsten Wert von z an der Stellen ¢y + At mit dem aus der Differentialglei-
chung bekannten Anstieg abzuschétzen. Das genaue Vorgehen bei dieser Abschét-
zung liegt aufserhalb des Rahmens dieser Arbeit und kann in entsprechender Lite-
ratur nachgeschlagen werden [61-63]. Fiir die Genauigkeit der erhaltenen Losung
ist die Grofte des Schrittes At nicht unerheblich. Generell gilt je kleiner at, desto
genauer ist die Losung. Intelligente Algorithmen verwenden deshalb eine adaptive
Schrittweite at, die je nach Verhalten der Ableitung entsprechend angepasst wird.

Zur Losung des Differentialgleichungssystems Gleichung (2.15) wurde ein C++
Programm unter Verwendung der 'GNU Scientific Library’ (kurz: GSL) [64] ge-
schrieben. Der zur Losung verwendete Algorithmus war ein Runge-Kutta-Algorithmus
vierter Ordnung mit adaptiver Schrittweitenanpassung. Als Ergebnis erhéilt man
schlieklich diskrete Werte fiir z; (¢;) und y; (¢;) = 2, (t;) mit j =1,...,m.
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Bestimmung von Amplitude und Phase

Die numerische Losung des Differentialgleichungssystems (2.15) liefert eine sinus-
formige Losung. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit und zum besseren Verstindnis
ware es sinnvoll entsprechende Parameter wie Amplitude und Phase dieser Losung
bestimmen zu konnen. Dies ist tatséchlich mit Hilfe der Wronski-Determinante mog-
lich. Hierfiir nehmen wir zunéchst an, dass gilt

2 (t) = acos (vt + ), (2.16)

wobei a und ¢ entsprechend die Amplitude und Phase sind. Mit Hilfe der Definition
der Wronski-Determinante

W (z(t), y(t)) = 2 ()y(t) — 2(t)y(t) (2.17)
lasst sich auferdem die Giiltigkeit der Beziehungen
W (z(t),cosvt) = avsin ¢ und W (z(t),sinvt) = av cos ¢ (2.18)

durch Einsetzen und Ausrechnen leicht zeigen. Die Beziehungen (2.18) implizieren
eine einfache Bestimmung von Amplitude und Phase iiber:

¢ = arctan [W (z(t), cosvt) /W (2(t),sin vt)] (2.19)

a= I/_l\/W (2(t), cosvt)® + W (2(t),sinvt)? (2.20)

Da aus der numerischen Losung des Systems (2.15) sowohl z(¢;) als auch 2(¢;) an
den Stellen ¢; bekannt sind, lassen sich Amplitude und Phase zu den Zeitpunkten
t; mit Hilfe von Gleichung (2.19) und Gleichung (2.20) berechnen.

In Abbildung 2.5 ist die numerische Losung von Gleichung (2.2) nach dem Runge-
Kutta-Verfahren an einem Beispiel gezeigt. Die fiir die Simulation verwendeten Pa-
rameter ergeben fiir den frei schwingenden Cantilever, das heiltt F}; = 0, einen
harmonischen Oszillator mit einer Resonanzfrequenz von wy = +/k/m = 2w -
300000rads™!, einer Giite von @ = 600 und einer Resonanzamplitude von ap =
60 nm. Fiir den Ruheabstand wurde 2y = 20 nm angenommen. Unter diesen Bedin-
gungen (2o < a,, entspricht kleinem Setpoint) ist eine entsprechend starke Wech-
selwirkung zwichen Cantilever und Probe zu erwarten. Alle anderen Parameter sind
in der Bildunterschrift angegeben und entsprechen typischen Werten fiir Messun-
gen an Polymere. In den beiden Graphen auf der linken Seite von Abbildung 2.5
sind die Auslenkung z — 2o und die nach Gleichung (2.20) bestimmte Amplitude a
iiber einen grofsen Zeitbereich dargestellt. Wegen der hohen Anregungsfrequenz des
Systems sind aus der Darstellung der Auslenkung nur die Auslenkungsextrema er-
kennbar. Das hier beobachtete Verhalten wird auch von der rechnerisch ermittelten
Amplitude quantitativ wiedergegeben.

Betrachtet man nun die Amplitude genauer, so fallt auf dass diese zunéchst bei
einem Wert entsprechend der Anfangsbedingung z(0) = 15 nm startet und sich dann
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Abbildung 2.5: Numerische Losung der Differentialgleichung (2.2) und die daraus be-
stimmte Abhdngigkeit der Amplitude von der Zeit. Auf einer grofien Skala ist die Am-
plitude nach einem FEinschwingvorgang konstant (links). Der Ausschnitt rechts zeigt eine
kleinere Skala. Dort sind noch kleinere Variationen der Amplitude zu erkennen. (Para-
meter: zp = 20nm, k = 42Nm™!, v = 27 - 299898rads™!, Ay = 0,2aJ, R = 10nm,
n = 60Pas, E* = 1,088 GPa, dy = 0,3nm, m = 1,18208-10" ' kg, Fy = 4,2nN, An-
fangsbedingungen: z(0) = 15nm, #(0) = Onms—!)

auf einen festen Wert von etwa 22,65 nm einpendelt. Dieser Einschwingvorgang kann
mit Hilfe der Losung des frei schwingenden harmonischen Oszillators (Fis = 0)
erklart werden. Fiir diesen Fall ldsst sich die Losung analytisch angeben [3,65]

wot

Z(t) = ar e 2Q cos(wot + ¢¢) + acos(vt + @), (2.21)

wobei a und ¢ jeweils die Amplitude und Phase sind. Wie man sieht, besteht die
vollstéandige Losung fiir den freien Cantilever aus einem transienten Term, dessen
Amplitude a; exponentiell mit der Zeit t abfillt, und einem stationdren Term mit
konstanter Amplitude a. Unter der Annahme, dass die Amplitude des transienten
Terms auf 1/e abgefallen sein soll, ldsst sich eine charakteristische Zeitkonstante [3]

2
Lo _,m (2.22)
Wo (0%

definieren. Sie gibt die Zeit an, welche erforderlich ist, damit das System nach einer
kleinen Stérung wieder einen ndherungsweise stationidren Zustand der Schwingung
erreicht. Die Zeitkonstante 7 hat einen wichtigen Einfluss auf Messungen mit dem
AFM im Intermittierenden Modus. Sie beschrankt ndmlich die mogliche Messge-
schwindigkeit [3].
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Die Frequenz des beobachteten Einschwingvorgangs fiir die Amplitude in Ab-
bildung 2.5 ergibt sich durch die Uberlagerung der beiden Schwingungen mit un-
terschiedlicher Frequenz in Gleichung (2.21) zu |v — wp| /2 [65]. Allerdings ist der
wahre Wert fiir die Resonanzfrequenz wy nicht genau bekannt, weil es durch die
Wechselwirkung zwischen Spitze und Probe zu einer kleinen Verschiebung der Re-
sonanzfrequenz kommt (siehe hierzu auch Unterabschnitt 2.2.5).

In den Graphen auf der rechten Seite von Abbildung 2.5 ist die Auslenkung z — 2
und die Amplitude a fiir einen kleineren Zeitbereich im stationdren Fall wie ange-
deutet dargestellt. Die Auslenkung gibt die tatsédchliche Bewegung des Cantilevers
wieder und hat einen sinusférmigen Verlauf. Die Amplitude zeigt jedoch, dass es
minimale Abweichungen von diesem sinusférmigen Verlauf gibt. Ursache fiir diese
Abweichung ist die Anregung hoherer Harmonischer der Schwingung durch die zwi-
schen Spitze und Probe wirkende Kraft. Trotz dieser Abweichungen vom idealen
sinusformigen Verlauf ist die Bewegung des Cantilevers in erster Naherung harmo-
nisch. Zu dem gleichen Ergebnis kommen auch experimentelle Untersuchungen von
CLEVELAND et al. [66] und RODRIGUEZ et al. [47].

2.2.4 Harmonische Naherung fiir die Bewegungsgleichung

Wie wir im vorhergehenden Abschnitt gesehen haben, bleibt die Bewegung des
Cantilevers trotz Kontakt mit der Probe weitestgehend harmonisch (sinusférmig).
Es liegt deshalb nahe eine Naherung basierend auf einem harmonischen Ansatz
zur Vereinfachung der Differentialgleichung (2.2) einzufiihren. Die Herleitung dieser
harmonischen Néherung und die sich daraus ergebende Losung sind Gegenstand
dieses Abschnittes.

Zunéchst machen wir einen harmonischen Ansatz fiir die Bewegung des Cantile-
vers:

z(t) = z. (a) + acos (2.23)

Hier ist z. der Schwerpunkt der Schwingung und v = vt + ¢ der Phasenwinkel mit
der Phasenverschiebung ¢ zwischen Anregung und Schwingung des Cantilevers.
Weiterhin entwickeln wir noch die zwischen Spitze und Probe wirkende Kraft in
eine Fourierreihe

Fis(z,2) ~ %—l—alcosw—l—blsinz/z—i-... (2.24)
mit den Fourierkoeflizienten

1 27

a, = — / Fis (a, ) cosny dip (2.25a)
T
1 027r

b, = —/ Fis (a,v) sinny dip. (2.25Db)
™ Jo

wobei Fi, (a,1) gegeben ist durch:

Fis (a,v¢) = Fis (2¢ (a) + acos v, —avsini) (2.25¢)
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Unter den getroffenen Annahmen brauchen fiir die Fourierentwicklung von F;, nur
Terme bis zur ersten Ordnung (also n = 0,1) berticksichtigt zu werden. Dies ent-
spricht einer harmonischen Néaherung fiir die Wechselwirkungskraft. Die Vernachlas-
sigung hoherer Terme ist hier wegen der Linearitét der Differentialgleichung méglich.
Denn Terme héherer Ordnung n in der Kraft wiirden demnach auch nur zu Termen
hoherer Ordnung in der Bewegung beitragen. Diese sind aber entsprechend dem
vorhergehenden Abschnitt vernachléssigbar.
Unter Verwendung der Ableitungen von Gleichung (2.23)

dz d?z

W sinyy  und 1w —av? cos (2.26)

sowie Gleichung (2.24) und Gleichung (2.3) erhalten wir anstelle von (2.2)

b
— mav? cos ) — <a+ —1> avsin) + (k— ﬂ) acosy +
av a

Qo .
k <ze — 20 — %) = Fycosvt (2.27)

Fithren wir nun effektive Grofen k. (a) und a. (a) der Art

b 1 2
e (a) =a+— =a+ap, mit o) = —/ Fis(a,¢)siny dyp - (2.28)
av avt J,
1 2m
ho(a) =k — L = k4 kyy mit k(@) = —— |  Fi(a,0)cosy dy (2.29)
a ar J,
ein und ersetzen noch cos vt durch
cosvt = cos (vt + ¢ — ) = cos (Y — ) = cos 1 cos ¢ + sin Y sin ¢, (2.30)

so erhalten wir fir Gleichung (2.27)

—mau2cOS¢ —a, (a)avsiny + k. (a) acosp + k (ze — 2y — ;—Z) —

Fycostcosp + Fysinysing  (2.31)

Ein Gegeniiberstellung gleicher Harmonischer beziiglich v liefert folgendes Glei-
chungssystem zur Bestimmung von a (v), ¢ (v) und z. (a)

Qo

ze (@) — 2z — oy 0 (2.32a)

—mav® + ak, (a) = Fycos p (2.32b)
—ava, (a) = Fysin g (2.32¢)



2.2 Theoretische Beschreibung des Intermittierenden Modus 17

Durch Losen dieses Gleichungssystems erhalten wir schliellich eine genéherte, ana-
lytische Losung fiir die Differentialgleichung (2.2):

Zela) =20 o =zt o /0 " Fou (a,0) dy (2.33a)
a(v) = f 0 (2.33b)
myf (v — w2 (@) + 12 (a) Q; (a)
¢ (v) = arctan (V%Q(i)ge(aga)) (2.33c)
mit
2(a) = keTff‘) = Wi+ kt;ia) und Q. (a) = —“a(‘zl;” (2.34)

Die Grofsen w,, Q. und a, bezeichnen hier entsprechend die effektive Resonanz-
frequenz, die effektive Giite und die effektive Déampfung. Im Grenzfall keiner Wech-
selwirkung zwischen Cantileverspitze und Probe geht die Losung (2.33) gerade in
die Losung des ungestorten, getriebenen harmonischen Oszillators iiber [3].

Herleitung der harmonischen Niaherung mittels asymptotischer
Approximation

Die in Gleichung (2.33) abgeleiteten Zusammenhénge koénnen auch mit Hilfe ei-
ner asymptotischen Approximation gewonnen werden. Diese Herleitung ist im Ab-
schnitt A.1 dargestellt. Da diese Herleitung auch Ausdriicke fiir die Ableitungen der
Amplitude und der Phase nach der Zeit liefert, ist sie von besonderer Bedeutung
fir die Behandlung von Stabilitétskriterien (siche Unterabschnitt 2.4.1).

2.2.5 Diskussion der harmonischen Niherung und ihrer
effektiven Grofien

Der vorhergehende Abschnitt hat gezeigt, dass es moglich ist, den Einfluss der Wech-
selwirkung zwischen Spitze und Probe mit Hilfe der freien Ldsung eines harmoni-
schen Oszillators auszudriicken. Dafiir ist es erforderlich, anstelle des Ruheabstandes
20, der Federkonstante k£ und der Dampfungskonstante « effektive Gréfen z., w, und
a. einzufithren. Der Wert dieser effektiven Grofsen hdngt von der aktuell wirkenden
Kraft zwischen Spitze und Probe gemittelt iiber eine Schwingung ab. Im Grenzfall
einer verschwindenden Wechselwirkung gilt fiir die effektiven Groéfsen
lim z. = 2 lim k. =k lim a, =« (2.35)
Fis—0 Fis—0 Fis—0
und die entsprechende Losung aus (2.33) geht iiber in die Losung fiir den frei schwin-
genden Cantilever (Oszillator).
Die hier vorgestellte harmonische Naherung ist, zum Teil in leicht abgewandelter
Form an wenigen Stellen in der Literatur zu finden [14-18,25,67,68]. Aber in keiner
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Veroffentlichung wird das vollstdndige Potential dieser Naherung ausgeschopft. So
wird haufig nur die effektive Steifigkeit k. betrachtet, aber nie ausfiihrlicher disku-
tiert. Eine Berticksichtigung der effektiven Dampfung «. ist nur in den seltensten
Féllen vorhanden [18,67] und der effektive Ruheabstand z. des Cantilevers findet
in der Form gar keine Erwahnung in der Literatur.

Eine viel haufigere in der Literatur anzutreffende Naherung basiert auf einer Tay-
lorentwicklung der Wechselwirkungskraft zwischen Cantilever und Probe. Daraus
ergibt sich fiir die effektive Federkonstante [2,3,69, 70]

- aF’ts

ke=k+ks=k ,
+ R 0z

(2.36)

wahrend fiir die effektive Dampfung o, = « gilt. Das heifst Dampfung zwischen
Probe und Spitze wird gar nicht berticksichtigt. Neben der nicht beriicksichtigten
Déampfung ist diese Ndherung insofern als kritisch einzustufen, weil sie iiberhaupt
nur fiir sehr kleine Amplituden von weit unter einem Nanometer physikalisch sinn-
voll interpretierbar ist. Denn zur Bestimmung des wirkenden Kraftgradienten muss
man einen quasi ruhenden Cantilever annehmen. Schwingt der Cantilever dagegen
mit groferer Amplitude, so wird dieser wiahrend der Oszillation unterschiedlichen
Kraftgradienten ausgesetzt sein, mit der Folge dass Gleichung (2.36) nicht mehr
anwendbar ist [71].

Solche Probleme treten bei der hier vorgestellten harmonischen Naherung nicht
auf. Allerdings ist auch diese nur unter bestimmten Bedingungen giiltig. So soll-
te die Giite @ des oszillierenden Systems einen bestimmten kritischen Wert nicht
unterschreiten und die Wechselwirkungskréfte zwischen Spitze und Probe sollten
nicht zu grofs sein, denn in diesen Fallen kommt es zu einer deutlichen Anregung
hoherer Harmonischer [47,66,71,72|. Fir Werte @) > 100 verhélt sich das resonan-
te System wie ein Filter, welcher die Anregung hoherer Harmonischer unterdriickt
(typischerweise unterhalb 1% der Amplitude). Auf der anderen Seite muss aber
auch berticksichtigt werden, dass die von den meisten AFM-Geréten ausgegebene
Amplitude wohl die Amplitude der ersten Harmonischen ist. Insofern ist es wie-
derum sinnvoll, eine harmonische Néherung fiir die Interpretation dieser Daten zu
verwenden.

Es verbleibt die Frage nach den Vorteilen und dem Nutzen der harmonischen
Néherung. Diese sind vielfaltig: Zum einen erlaubt die harmonische Naherung ein
detailliertes Verstdndnis fiir das Verhalten von Amplitude und Phase des Cantile-
vers beim Annéhern bzw. Entfernen von der Probe (siche Unterabschnitt 2.3.1). Auf
der anderen Seite zeigt sich, dass es mit Hilfe der harmonischen Naherung moglich
ist, konservative und dissipative Anteile der Wechselwirkung zwischen Cantilever
und Probe zu trennen (siehe Unterabschnitt 2.2.6), was lange als unmoglich galt
fiir den Intermittierenden Modus. Zu guter Letzt ermoglicht die harmonische Néa-
herung noch stark vereinfachte Simulationen fiir das Verhalten des Cantilevers bei
Wechselwirkung mit der Probe (siehe Abschnitt 2.4).
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Diskussion der effektiven Grofien

Fiir eine weitere Diskussion basierend auf der harmonischen Néaherung ist es sinnvoll,
zunéchst auf den prinzipiellen Verlauf der effektiven Grofen k., a, und z. genauer
einzugehen. Insbesondere sei hier der effektive Ruheabstand z. hervorgehoben, da
dieser bisher in der Literatur nicht behandelt wird.

Die folgenden Werte wurden alle mit Hilfe selbstgeschriebener C++ Program-
me berechnet. Fiir eine effektive und fehlerfreie numerische Integration wurden die
fertig implementierten Algorithmen der GSL-Bibliothek [64] verwendet. Die Inte-
gration erfolgte mit Hilfe der adaptiven Algorithmen QAG und QAWO, wobei der
QAWO Algorithmus fiir einen Integranden mit oszillierendem Term bestimmt ist
und dementsprechend fiir die Berechnung von k. und «, verwendet wurde. Der
QAG Algorithmus verwendet die Gauss-Kronrod Regeln zur Integration. Der QA-
WO Algorithmus beruht dagegen auf den Clanshaw-Curtis Regeln zur numerischen
Integration.

Alle dargestellten Bereiche fiir die Amplitude a oder den Ruheabstand 2z, wurden
jeweils so gewahlt, dass die entsprechenden Eigenschaften der darzustellenden Gro-
fsen gut ersichtlich sind. Dementsprechend sind immer moglichst kleine Amplituden
dargestellt. Nichtsdestotrotz sind die gezeigte Eigenschaften der effektiven Grofen
auf grofere Amplituden tibertragbar.

Der effektive Ruheabstand z. (a)

Der effektive Ruheabstand z. (a) der Schwingung des Cantilevers beschreibt eine
Verschiebung des Schwerpunktes der Schwingung von dem urspriinglichen Ruheab-
stand zp um den Wert (z, — zp). Diese Verschiebung wird durch die zwischen Spitze
und Probe wirkenden Krifte verursacht. In Abbildung 2.6a ist die effektive Verschie-
bung des Schwerpunktes (z, —2g) der Cantileverschwingung in Abhéngigkeit von der
Amplitude a und dem ungestorten Ruheabstand zy entsprechend Gleichung (2.33a)
dargestellt. Da Gleichung (2.33a) nur eine implizit definierte Gleichung zur Berech-
nung von z, darstellt, wurde dieses durch eine numerische Nullstellenbestimmung
des folgenden von Gleichung (2.33a) abgeleiteten Ausdrucks

1

Ze_Zo_ﬁ

2w

/ Fis (ze + acostp, —avsiny) dy =0 (2.37)
0

bestimmt. Die Amplitude a und der Ruheabstand z, wurden dabei jeweils konstant
gehalten.

Der Verlauf der Verschiebung in Abbildung 2.6a zeigt ein deutliches Tal fiir Wer-
te um a >~ zy. Die Tiefe dieses Tales nimmt mit zunehmender Amplitude ab. Noch
deutlicher wird dieses Verhalten aus den in Abbildung 2.6b gezeigten Profilen bei
jeweils festem zj. Ursache fiir die negative Verschiebung ist die Dominanz der attrak-
tiven Krafte wihrend der Schwingung unter den gegebenen Bedingungen. Wegen der
kurzen Reichweite der attraktiven Krifte muss mit zunehmender Amplitude auch
der Betrag der effektiven Verschiebung abnehmen (das Tal wird flacher), denn durch
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Abbildung 2.6: (a) 3D-Darstellung der Verschiebung (z. — zo) des Schwerpunktes der
Cantileverschwingung in Abhdngigkeit von der Amplitude a und dem ungestorten Ru-
heabstand zy gemdfS dem DMT-Modell. (b) Ausgewdhite Profile zu (a) bei festem zg. Der
rot hinterlegte Bereich entspricht dem Bereich der typischen Eindringung bei zp = 6 nm
(rote Kurve). (Parameter: E* = 1,088GPa, k = 10Nm~!, R = 10nm, Ay = 0,2al,
dp = 0,3nm, n =0Pas)

die grofsere Amplitude wird der mittlere Beitrag der attraktiven Kréfte wihrend ei-
ner Schwingung immer kleiner.

Im Falle a < zy ergibt sich eine relativ konstante Verschiebung von z, — zy < 0,
denn hier erfahrt der Cantilever nur eine minimale Wechselwirkung mit der Probe.
Ganz anders sicht dies aus fiir a > zy. In diesem Bereich wéchst die Verschiebung
Ze — 2o mit zunehmender Amplitude deutlich an. Denn durch die wachsende Ampli-
tude muss der Cantilever immer mehr in die Probe eindringen. Folglich steigt auch
der Beitrag der repulsiven Krifte pro Schwingung, wodurch sich wiederum die Ver-
schiebung erhoht. Der beobachtete Anstieg hangt im Wesentlichen vom Modul der
Probe und der Steifigkeit k& des Cantilevers ab, denn es gilt z, ~ k~!. Vereinfacht ge-
sagt: Der Betrag von |z, — 2| skaliert mit k=!, das heiRt auch das in Abbildung 2.6b
beobachtete Minimum verschiebt sich zu kleineren Werten.

Entgegen der in Abbildung 2.6 gezeigten Grafik muss nicht immer nur genau eine
Losung fiir 2. existieren. Vor allem bei kleineren Steifigkeiten des Cantilevers von
unter einem Newton pro Meter oder bei entsprechend groferen Kraften kann es
vorkommen, dass maximal zwei Losungen existieren. Dies deutet auf eine mogliche
Aufspaltung in unterschiedliche Schwingungszustéande hin.

Von besonderem Interesse ist nun eine Abschétzung der Verschiebung z, — zp un-
ter realistischen Bedingungen. Da die Schwingungsamplitude des Cantilevers in den
meisten Anwendungsfillen deutlich tiber 10 nm liegt, kann der Wert des Minimums
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aus Abbildung 2.6b bei dieser Abschéitzung vernachléssigt werden. Zumindest wenn
die attraktiven Krafte klein genug sind, wie es bei typischen Spitzenradien um die
10nm der Fall ist. Unter diesen Bedingungen wird die Eindringung des Cantile-
vers in die Probe die maximale Verschiebung bestimmen. Typische Werte fiir die
Eindringung des Cantilevers unter diesen Bedingungen liegen im Bereich von eini-
gen Nanometern (diese Werte wurden durch Simulationen ermittelt). Genaue Werte
sind hier unter anderem vom Modul der Probe, der Steifigkeit des Cantilevers sowie
von dessen Giite und so weiter abhéngig. In Abbildung 2.6b ist der Bereich der
typischen Eindringung fiir die Kurve mit zy = 6nm (rote Kurve) rot hinterlegt.
Dem entnimmt man eine maximale Verschiebung von etwa 0,2 nm. Analog ergeben
sich fiir Cantilever mit einer Steifigkeit von 40 Nm™" und 1 Nm™! Werte fiir die
Verschiebung um 0,05 nm und 1 nm. Mit gréfser werdender Schwingungsamplitude,
wobei zy ~ a gelten soll, verandern sich diese Werte nur geringfiigig. Der Grund
hierfiir ist auf der einen Seite eine Zunahme der Eindringung durch ein verringerte
Sensitivitét (siche spatere Diskussion) und auf der anderen Seite eine Reduzierung
des Effektes auf die Verschiebung. Beide Effekte kompensieren sich teilweise gegen-
seitig.

Die hier abgeschatzten Werte fiir die Verschiebung liegen in einem Bereich um
beziehungsweise weit unter einem Nanometer. In der Praxis wird es deshalb in
vielen Féllen gerechtfertigt sein z. ~ z; anzunehmen. Daraus ergibt sich folgende
Vereinfachung fiir Gleichung (2.25¢)

Fts (a, ¢) = Fts (Ze (a) + aCOSq/% —av sin ’QD)
~ Fis (20 + acostp, —avsin) . (2.38)

Diese Vereinfachung wird fiir alle folgenden Berechnungen in dieser Arbeit ange-
nommen.

Die effektive Federkonstante k.

Die effektive Federkonstante k. beschreibt eine Verschiebung der Federkonstante k
des Cantilevers um den Wert k;; unter der Wirkung einer Kraft zwischen Spitze und
Probe. Da die Eigenfrequenz wy des Cantilevers proportional zur Wurzel der Steifig-
keit des Cantilevers ist, folgt aus der Verschiebung von k ebenfalls eine Verschiebung
der Eigenfrequenz und damit auch der Resonanzfrequenz des Cantilevers.

In Abbildung 2.7a ist der prinzipielle Verlauf von k;; in Abhéngigkeit von der
Amplitude a und dem Ruheabstand zqy gezeigt. Die Berechnung von k;, erfolgte nach
Gleichung (2.29) unter Verwendung von Gleichung (2.38). Die fiir die Berechnung
verwendeten Parameter entsprechen den Parametern aus Abbildung 2.6.

Bei nédherer Betrachtung von Abbildung 2.7a zeichnet sich ein dhnlicher Verlauf
wie schon zuvor fiir z, beobachtet ab. Entlang der Werte a ~ 2z, bildet sich ein
Tal, dessen Tiefe mit zunehmenden Werten fiir ¢ und zy abnimmt. Und auch fiir
a < zy verschwindet k;, wihrend es fiir a > zy stark ansteigt. Bei genauerer Be-
trachtung fallt aber auf, dass die Tiefe des Tales hier starker abféllt als dies bei z,
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Abbildung 2.7: (a) 8D-Darstellung von ks in Abhangigkeit von der Amplitude a und
dem Ruheabstand zy. (b) Entsprechende Profile zu (a) fiir jeweils ein festes zy. Die ge-
strichelt eingezeichneten Linien tremnen den Bereich reiner attraktiver Wechselwirkung
(links) von dem Bereich mit repulsivem Beitrag (rechts). (Parameter: siche Abbildung 2.6)

der Fall war. Der Grund dafiir ist die direkte Proportionalitidt von k;s zur inversen
Amplitude (vergleiche Gleichung (2.29)), welche zusétzlich zu der im Integral ver-
steckten Amplitudenabhéangigkeit beriicksichtigt werden muss. Fiir typischerweise
verwendete Kraftgesetze kann die Abhéngigkeit des Integrals von der Amplitude
niherungsweise ausgedriickt werden durch a~?l mit einer beliebigen Zahl /3. Folg-
lich skalieren die Werte von k;; in Abhéngigkeit von der Amplitude ndherungsweise
mit a8 = a=11 wobei v eine reelle Zahl groRer als eins ist. Der genaue Wert fiir
~ hingt vom gewéhlten Kraftmodell ab.

Betrachtet man die in Abbildung 2.7b gezeigten Profile fiir jeweils ein festes zg, so
zeigt sich das in Abbildung 2.7a beobachtete Tal dort als ein Minimum. Die Position
dieses Minimums liegt bei Werten a > zy — dy. Zur Verdeutlichung sind die Werte
a = zg—dy gestrichelt mit der jeweiligen Farbe eingezeichnet. Fiir a < zy—dy wirken
nur attraktive Krafte, wihrend fiir a > 2y —dj auch eine repulsive Komponente dazu
kommt. Das bedeutet, wenn die Kréfte wiahrend einer Schwingung iiberwiegend
attraktiv sind, dann ist k;s kleiner als Null. Dementsprechend ergeben sich bei einer
Dominanz der repulsiven Kréfte Werte fiir k;, die grofser als Null sind. Die Position
des Minimums ist folglich gegeben durch ein Gleichgewicht zwischen attraktiven
und repulsiven Kréaften, welche wegen des kontinuierlichen Einsetzens der repulsiven
Krafte fiir a > zy — dy zu entsprechend groferen Amplituden verschoben ist.

Noch ein Hinweis am Rande: k;; hédngt nur von der zwischen Probe und Can-
tilever wirkenden Kraft, der gegenwartigen Amplitude und dem Ruheabstand z
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Abbildung 2.8: (a) 3D-Darstellung von s in Abhdngigkeit von der Amplitude a und
dem Ruheabstand zy. (b) Profile zu (a) fir jeweils festes zo. (Parameter: siehe Abbil-
dung 2.6 mit n = 30Pas)

ab. Dementgegen ist k;s nicht von der Giite und der Resonanzfrequenz der Schwin-
gung abhéngig. Aufserdem gibt die Grofe kys nur konservative Anteile der zwischen
Cantileverspitze und Probe wirkenden Kraft wieder (siehe Gleichung (2.29)).

Die effektive Dampfung a,

Die effektive Dampfung a.beschreibt die Verdnderung der Démpfung « des Canti-
levers um den Wert ay,. Die Grofe oy ergibt sich dabei durch die Mittelung iiber
eine ganze Schwingungsperiode nach Gleichung (2.28). Durch die Wichtung mit dem
Sinus bei der Integration {iber die wirkende Kraft reprasentiert oy den dissipativen
Anteil der Wechselwirkung.

In Abbildung 2.8a ist eine 3D-Darstellung fiir ays in Abhéngigkeit von der Am-
plitude @ und dem Ruheabstand z; gegeben. Die Berechnung erfolgte nach Glei-
chung (2.28) unter Verwendung von Gleichung (2.38). In Abbildung 2.8b sind zu-
séitzlich noch entsprechende Profile von Abbildung 2.8a bei unterschiedlichen z
gezeigt. Entsprechend dem gewéhlten Kraftmodell ist oy, fiir a < zg — dy gleich
Null, also in dem Bereich in welchem kein direkter Kontakt zur Probe besteht. Erst
fiir Amplituden a > zg — dy ergeben sich fiir ay, Werte grofer Null. Negative Werte
treten nicht auf und kénnen aus physikalischer Sicht auch nicht auftreten, da dann
Energie im System entstehen wiirde. Demzufolge ist oy, beziiglich der Amplitude
entweder konstant oder monoton wachsend, sofern ein gewohnliches Reibungsgesetz
angenommen wird.
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2.2.6 Separation von konservativen und dissipativen
Beitragen

Im vorhergehenden Abschnitt wurden die effektiven Grofen fiir die Federkonstante
und die Dampfung néher diskutiert. Dabei ist aufgefallen, dass die Federkonstan-
te ks nur konservative Anteile und die Dampfung «;s nur dissipative Anteile der
Wechselwirkung zwischen Cantilever und Probe représentiert. Das heifst, wenn es
gelingen sollte beide Anteile aus experimentellen Daten zu berechnen, kénnen ent-
sprechend die konservativen und dissipativen Anteile der Wechselwirkung zwischen
Cantilever und Probe getrennt werden. Unter Verwendung von Gleichung (2.32b)
und Gleichung (2.32c¢) lasst sich leicht zeigen

ke Iyl

— =1+ —=cosp (2.39a)
m ma

e 1
Qe 702 Ging (2.39b)
m m va

Vorausgesetzt die Groke Fy/m ist bekannt, ist es mit Hilfe der im Experiment be-
stimmten Phase ¢ und Amplitude a moglich die effektive Federkonstante k. und
Dampfung a. zu berechnen und somit konservative und dissipative Beitrdage von-
einander zu trennen. Dies wurde lange fiir unmoglich gehalten im Intermittierenden
Modus.

Zur experimentellen Bestimmung der Grofe Fy/m kann eine aufgenommene Re-
sonanzkurve des frei schwingenden Cantilevers verwenden werden. Hierzu wird eine
Kurvenanpassung nach Gleichung (2.33b) fiir die Resonanzkurve durchgefiihrt, wo-
bei die Groke Fy/m als anzupassender Parameter gewéhlt wird.

FEine detaillierte Diskussion zu diesem Thema mit Beispielen wurde bereits ver-
offentlicht und kann in [72] nachgelesen werden. Zusétzlich wird dieser Ansatz noch
in Unterabschnitt 2.4.6 mit Hilfe eines Vergleichs zwischen Simulationen und expe-
rimentell gemessenen Daten untermauert.

Der Ansatz aus Gleichung (2.39) wurde vor kurzem von KATAN et al. [73] ver-
wendet, um aus experimentell gewonnenen Spektroskopiekurven die zwischen Spitze
und Probe wirkende Wechselwirkungskraft direkt zu berechnen. Dafiir verwendeten
die Autoren schon bekannte Ansétze vom Frequenzmodulierten Modus. Bei diesem
wird die Verschiebung der Resonanzfrequenz und die Dampfung direkt gemessen.
Da aber keine Informationen iiber die Geometrie der Spitze vorhanden sind, ist es
schwer aus der so bestimmten Wechselwirkungskraft Materialparameter der Probe
zu berechnen.

2.3 Wechselwirkungsmechanismen im
Intermittierenden Modus

Die Absicht dieses Abschnittes ist es, dem Leser zu vermitteln, was passiert, wenn
der oszillierende Cantilever an die Probe herangefiihrt wird. Genauer gesagt, wie
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sich Amplitude und Phase der Schwingung dabei verhalten. Mit Hilfe der zuvor vor-
gestellten harmonischen Naherung soll zunéchst beschrieben werden, wie sich eine
zwischen Cantileverspitze und Probe wirkende Kraft auf das oszillierende System
auswirkt. Im zweiten Schritt werden dann gezielt sogenannte Amplituden-Abstands-
Kurven néher erldutert. Schlieflich werden noch das Auflésungsvermogen und die
Phasenkontrastabbildung erklart.

2.3.1 Einfluss der Wechselwirkung auf die
Schwingungsparameter

Mit Hilfe der in den vorhergehenden Abschnitten hergeleiteten harmonischen N&-
herung féllt es sehr leicht zu erklaren, was passiert, wenn sich der oszillierende
Cantilever der Probe nihert. Dazu erinnern wir uns zunédchst an die harmonische
Néherung. Sie erlaubt es, den Einfluss einer Wechselwirkung zwischen Cantilever
und Spitze durch eine effektive Federkonstante k. und eine effektive Dédmpfung a.
zu beschreiben. Wir betrachten zunédchst den Einfluss beider Grofen auf das oszil-
lierende System getrennt voneinander.
Aus Gleichung (2.34) folgt

we ~ \/ke. (2.40)

Demnach ist die effektive Eigenfrequenz w, des Cantilevers proportional zur Wurzel
der effektiven Federkonstante k.. Fiir Systeme mit einer hohen Giite @) entspricht die
Eigenfrequenz aufserdem in etwa der Resonanzfrequenz [3,65|. Die effektive Feder-
konstante k. fithrt also zu einer Verschiebung der Resonanzfrequenz. Dieser Zusam-
menhang ist in Abbildung 2.9 angedeutet. Dort ist eine theoretische Resonanzkurve
mit Amplitude und Phase fiir den Cantilever abgebildet (durchgezogene Linie). Bei
einer iiberwiegend attraktiven Wechselwirkung war in Unterabschnitt 2.2.5 zu se-
hen, dass die Anderung in der effektive Federkonstante negativ ist. Damit verschiebt
sich auch die Resonanzfrequenz des Systems zu kleineren Frequenzen (gepunktete
Linie in Abbildung 2.9). Umgekehrt verhélt es sich bei einer iiberwiegend repulsiven
Wechselwirkungen, dann ist ndmlich k;; > 0 und die Resonanzfrequenz verschiebt
sich zu groferen Frequenzen (gestrichelte Linie in Abbildung 2.9). Je nachdem bei
welcher Frequenz der Cantilever angeregt wird, ist fiir die Amplitude a sowohl eine
Zunahme wie auch eine Abnahme zu erwarten.

Sind die Anderungen in der effektiven Federkonstante klein, dann kann unter
Verwendung einer Taylorentwicklung folgende Naherung hergeleitet werden:

We 1 k ]{IS ks
Xe _ Rl ~ 1+ -2 oder Aw=w, —wy=
wWo  Wo m 2k

kts
2vVmk

Daraus folgt, dass die Grofe der durch k;s hervorgerufenen Frequenzverschiebung
sw neben der Wechselwirkungskraft auch noch von der Steifigkeit des Cantilevers
abhéngt. Die Frequenzverschiebung ist demnach um so grofer, je kleiner die Stei-
figkeit k ist. Somit hat die Steifigkeit k des Cantilevers auch einen Einfluss auf die

(2.41)
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Abbildung 2.9: Theoretische Resonanzkurve des Cantilevers unter verschiedenen Ein-
flussbedingungen.

Sensitivitit einer AFM-Messung. Die Sensitivitdt beschreibt hierbei den Zusam-
menhang zwischen der Frequenzverschiebung und einer messbaren Anderung in der
Amplitude. Weitere Grofsen, welche die Sensitivitdt beeinflussen, sind die Giite @
und die Amplitude a. Die Giite @) ist ein Maf fiir die Breite des Resonanzpeaks. Je
grofer @ ist, desto schmaler ist der Resonanzpeak. Es leuchtet ein, dass mit einer
Erhohung von @) eine Erhéhung der Sensitivitat einhergeht. Der Grund dafiir ist
der grofere Anstieg der Flanken der Resonanzkurve bei groffem (). Bei gleicher Fre-
quenzverschiebung nimmt deshalb die Amplitude fiir ein grofseres @) stéarker ab als
bei kleinerem (). Der Einfluss der Amplitude auf die Sensitivitat ergibt sich direkt
aus der Abhingigkeit von ky, beziiglich der Amplitude (kys ~ a~l mit v > 1; siehe
Unterabschnitt 2.2.5). Das heifst, mit sinkender Amplitude wird ks bei vergleichba-
ren Wechselwirkungskraften groffer und damit auch die Frequenzverschiebung.

Als néchstes soll der Einfluss der effektiven Dampfung «, betrachtet werden. Aus
Gleichung (2.34) ist ersichtlich, dass die effektive Ddmpfung einen Einfluss auf die
effektive Giite (). des Cantilevers hat. Genauer gesagt, wird die effektive Giite Q.
des Cantilevers kleiner, wenn die Dampfung ansteigt. Da die effektive Dampfung
a, nur grofer sein kann als die Ddmpfung a des freien Cantilevers (siehe Unterab-
schnitt 2.2.5), muss demnach auch die effektive Giite Q). kleiner oder gleich der Giite
@ des frei schwingenden Systems sein. Die Verringerung der Giite resultiert wieder-
um in einer Abnahme der Resonanzamplitude. Dies wird aus Gleichung (2.33b)
deutlich. Fiir die Phase ergibt sich auferdem ein flacherer Verlauf. In Abbildung 2.9
ist dies schematisch verdeutlicht. Folglich fiihrt ein anstieg der Ddmpfung zu einer
Reduzierung der Amplitude der Schwingung.
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Spektroskopiekurven

Wir wissen jetzt wie die Wechselwirkung zwischen Cantileverspitze und Probe die
Schwingung des Cantilevers beeinflusst. Es bleibt aber noch zu kléren, wie sich
der Cantilever verhélt, wenn er in einem realitdtsnahen Experiment an die Pro-
be herangefahren und wieder zuriickgezogen wird. Ein solches Experiment wird
Spektroskopiekurve oder auch Amplituden-Abstands-Kurve genannt. Dabei wird
zu unterschiedlichen Ruheabstéinden zy die Amplitude ¢ und die Phase ¢ aufge-
nommen. In einem realen Experiment wird allerdings nicht direkt zy, sondern eine
um einen beliebigen Wert z; verschobene Hohe gemessen, da die genaue Position
der Probenoberfliche in der Regel nicht bekannt sein wird.

Der genaue Verlauf einer Spektroskopiekurve hangt unter anderem von der Wahl
der Anregungsfrequenz beziiglich der Resonanzfrequenz ab. Aus diesem Grund ist es
angebracht, fiir die Diskussion der Spektroskopiekurven nach Anregungsfrequenzen
zu unterscheiden. Abbildung 2.10 zeigt simulierte Spektroskopiekurven fiir Anre-
gungsfrequenzen kleiner (links), gleich (Mitte) und grofer (rechts) der Resonanz-
frequenz des freien Cantilevers (w, >~ wy). Aufserdem sind noch die entsprechenden
Werte fiir die durch die Wechselwirkung mit der Probe hervorgerufene Steifigkeit
kis, Dampfung oy sowie die Eindringung im unteren Umkehrpunkt der Schwingung
0;x mit angegeben. Die Simulationen erfolgten geméafs Abschnitt 2.4, wobei die Anre-
gungskraft Fiy so gewahlt wurde, dass das simulierte System eine freie Resonanzam-
plitude a, von 11 nm hat. Alle anderen Parameter sind in der Bildunterschrift von
Abbildung 2.10 festgehalten. Sie entsprechen typischen Werten, wie sie bei der Ar-
beit mit dem AFM haufig auftreten. Ein genaueres Verstandnis fiir die Simulationen
ist an dieser Stelle nicht notwendig, sie werden hier nur als ein Hilfsmittel eingesetzt
und spiegeln tatséchlich experimentell beobachtete Ergebnisse wider [3,74,75].

Wir betrachten zunéchst den Fall einer Anregungsfrequenz kleiner als die Reso-
nanzfrequenz (v < wy ~ w,). Nahert man den Cantilever unter diesen Bedingungen
aus grofer Entfernung an die Probe an, so ist die Amplitude zunéchst konstant (rote
Kurve). In der Nahe der Probenoberfliche (29 2 a) beginnt die Amplitude dann
leicht zu steigen und springt schlieRlich auf einen gréferen Wert (Ubergang von roter
zu blauer Kurve), wohingegen die Phase abféllt. Der Grund dafiir ist die einsetzen-
de attraktive Wechselwirkung mit der Probe. Diese verschiebt die Resonanzkurve
zunéchst zu kleineren Frequenzen, weshalb die bei der Anregungsfrequenz gemesse-
ne Amplitude grofer und die Phase kleiner wird (vergleiche Abbildung 2.9). Durch
die nun grofere Amplitude wird aber auch die attraktive Wechselwirkung grofier,
was wiederum zu einem Anstieg der Amplitude fiihrt. Dieses Verhalten wird als
selbstverstiarkend bezeichnet. Die Amplitude springt dadurch auf einen gréfseren
Wert. Gestoppt wird dieses selbstverstiarkende Verhalten erst bei Erreichen des Re-
sonanzmaximums oder durch das Einsetzen einer repulsiven Wechselwirkung. Ist die
attraktive Wechselwirkung so grof, dass die Resonanzfrequenz unter die Anregungs-
frequenz geschoben wird, dann nimmt die Amplitude wieder ab. Das Verhalten der
Amplitude und Phase bei weiterer Anndherung an die Probe entspricht folglich dem
Verhalten fiir v > wy. In dem anderen Fall, wenn das selbstverstirkende Verhalten
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Abbildung 2.10: Simulierte Amplituden-Abstands-Kurven fir unterschiedliche Anre-
gungsfrequenzen v. Dargestellt ist jeweils die Amplitude, Phase, Steifigkeit kis, Ddmp-
fung ays und die Eindringung im unteren Umkehrpunkt 0;;. (Parameter der Simulation:
E* = 1,088GPa, k = 42Nm™', R = 10nm, Ay = 0,2a]J, dy = 0,3nm, n = 30Pas,

wp = 27 -300000rad s, @ = 300, a, = 11nm)

durch die einsetzenden repulsiven Kréfte gestoppt wurde, féllt die Amplitude mit
einer weiteren Reduzierung des Ruheabstandes z, immer weiter ab, wiahrend die
Phase ansteigt. Die Ursache dafiir ist jetzt die Verschiebung der Resonanzfrequenz
zu hoheren Frequenzen, basierend auf der zunehmend repulsiven Wechselwirkung.

Wihlt man die Anregungsfrequenz dagegen gleich der Resonanzfrequenz, so un-
terscheidet sich die Spektroskopiekurve ein wenig von dem zuvor beschriebenen Fall.
Der auffilligste Unterschied ist eine Verschiebung des selbstverstédrkenden Verhal-
tens zu kleineren zy. Diese Verschiebung ist ein Resultat daraus, dass die Amplitu-
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de mit der einsetzenden attraktiven Wechselwirkung zunédchst abnimmt. Die Am-
plitude bleibt dadurch stabil. Erst wenn die durch die attraktive Wechselwirkung
hervorgerufene Reduzierung der Amplitude nicht mehr ausreicht, um eine einen
repulsiven Beitrag der Wechselwirkung zu unterbinden, kommt es zu dem schon
zuvor beobachteten selbstverstdrkenden Verhalten. Die Amplitude springt bei der
Hohe z; (gestrichelte Linie) plotzlich auf einen groferen Wert. Gestoppt wird das
selbstverstirkende Verhalten, wenn die verschobene Resonanzfrequenz gleich der
Anregungsfrequenz ist. Allerdings muss die Amplitude dann nicht gleich der freien
Resonanzamplitude a, sein, da zusédtzlich noch Dampfung auftritt. Bei einer sehr
starken Dampfung kann es auch sein, dass die Amplitude nicht springt, sondern
kontinuierlich ansteigt |76]. Eine weitere Verringerung von zq fiihrt jetzt zu einer
stetigen Abnahmen der Amplitude. Obige Argumentation impliziert eine Abhén-
gigkeit der Grofe z; von der Sensitivitdt des schwingenden Cantilevers. Je grofer
die Sensitivitét ist (Q grofer beziehungsweise k kleiner), desto kleiner wird z;.

Fast identisch ist das Verhalten fiir Anregungsfrequenzen v > wy, bis auf die
Tatsache, dass der Punkt z; (gestrichelte Linie) fiir das Einsetzen des selbstverstér-
kenden Verhaltens zu noch kleineren z, verschoben ist. Aufserdem ergibt sich eine
Hysterese zwischen der Annéherung und dem Zuriickziehen des Cantilevers. Die
Pfeile in Abbildung 2.10 dienen der Verdeutlichung dieser Hysterese. Auch fiir den
Fall v = wy lésst sich eine solche Hysterese beobachten, allerdings ist sie dort viel
schwicher ausgepréigt. Aus mathematischer Sicht ergibt sich diese Hysterese durch
die Existenz zweier stabiler Losungen. Man spricht von Bistabilitdt und bezeich-
net den Zweig mit der grofseren Amplitude als high-branch und den anderen als
low-branch [3|. Zur besseren Unterscheidung ist der high-branch in Abbildung 2.10
jeweils etwas dunkler dargestellt.

Wegen der groferen Amplitude des high-branch ist die Wechselwirkung mit der
Probe dort meistens repulsiv, wahrend sie im low-branch tiberwiegend attraktiv ist.
Daraus ergibt sich auch ein deutlicher Unterschied in der Phase zwischen beiden
Zweigen. Eine weitere logische Folge der unterschiedlichen Amplituden fiir die bei-
den Zweige ist ein entsprechender Unterschied in der Eindringung des Cantilevers
in die Probe. Diese ist im high-branch deutlich grofer.

Betrachtet man die Eindringung d;; des Cantilevers im high-branch fiir alle Anre-
gungsfrequenzen in Abhéngigkeit vom Ruheabstand z, so féllt auf, dass mit kleiner
werdendem z; die Eindringung zunéchst ansteigt, ein Maximum erreicht und dann
wieder abfillt. Dagegen steigen die effektive Dampfung und die effektive Feder-
konstante mit fallendem 2z, kontinuierlich an. Dies scheint zunéchst unlogisch zu
sein, denn mit der Abnahme der Eindringung wiirde auch eine Abnahme in k;; zu
erwarten sein, wegen sinkender repulsiver Beitrdge. Tatsédchlich kompensiert aber
die kleiner werdende Amplitude diesen Effekt und fiihrt zu einem kontinuierlichen
Ansteigen der effektiven Grofsen (vergleiche Unterabschnitt 2.2.5).

Bei genauerer Betrachtung von Abbildung 2.10 fallt auf, dass es noch eine zu-
sitzliche Losung fiir den low-branch bei kleineren Ruheabstdnden z, gibt. Diese
ist allerdings experimentell sehr schwer oder gar nicht zugénglich und lasst sich
nur durch Simulationen zeigen. Dem aufmerksamen Betrachter sollte auferdem das
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Fehlen eines entsprechenden Beitrags in k; aufgefallen sein. Tatséchlich fehlt dieser
Beitrag nicht, er ist nur ausgeblendet, um eine bessere Skalierung fiir die gezeigten
Werte zu erreichen, denn fiir besagte Losung erstrecken sich die Werte von £y iiber
einen Bereich von etwa —8 bis —2Nm™!. Die Anwesenheit dieser Losung bei klei-
nen zp erlaubt es aber zu schlussfolgern, dass die Losung fiir den low-branch quasi
unterbrochen ist. Es miisste demnach mdglich sein unter bestimmten Bedingungen
einen durchgehenden low-branch zu erhalten. Durchgehend bedeutet in diesem Zu-
sammenhang, dass fiir alle zy eine Losung des low-branch (rote Kurve) existiert.
Wie wir spater in Unterabschnitt 2.4.6 sehen werden, ist das auch tatsachlich der
Fall.

2.3.2 Abbildungsmechanismus und Phasenkontrast

Der Abbildungsmodus ist der am haufigsten verwendete Modus am AFM. In diesem
Modus wird der Cantilever zeilenweise iiber die Probe gefiihrt und so ein dreidimen-
sionales Abbild der Probe erstellt. Fiir die Regelung der Hohe zy iiber der Probe
wird dafiir eine Regelgrofse benotigt. Im Intermittierenden Modus ist dies die Am-
plitude. Es wird eine sogenannte Setpointamplitude as (oft auch nur als Setpoint
bezeichnet) ausgewéhlt, welche im Normalfall kleiner sein sollte als die Amplitude
des frei schwingenden Cantilevers. Unter Verwendung eines Proportional-Integral-
Reglers [77] wird die Amplitude durch Regelung der Hohe z, auf den gegebenen
Setpoint eingestellt und auch wiahrend der Messung nahezu konstant gehalten. Die
Qualitat der Regelung héngt dabei entscheidend von den fiir die Regelung verwen-
deten Parametern ab. Dies sind die Proportionalverstarkung P und die Integral-
verstarkung I. Mathematisch wird die Regelung durch folgende Gleichung beschrie-
ben [77]

ot 82 () = 20+ Pla(t) — a) + I / " la(t) - aldt. (2.42)

Dies entspricht einer idealisierten Darstellung, die aber anschaulich den Regelungs-
prozess des PI-Reglers verdeutlicht. In der Realitdt wird eine der Amplitude ent-
sprechende Spannung verarbeitet und als Ausgangsgréfte wiederum eine Spannung
von mehreren hundert Volt zur Steuerung der Hohe 2z mittels eines Piezokristalls
erzeugt. Sind die Proportional- oder Integralverstarkung zu grofs, dann neigt die Re-
gelung zu mehr oder weniger starken Oszillationen um den Setpoint. Bei zu kleinen
Werten reagiert die Regelung sehr tridge und eventuell auf der Probe vorhandene
Details werden nicht erfasst [77].

Fiir die Anregungsfrequenz des Cantilevers im Abbildungsmodus wird haufig ei-
ne Frequenz knapp unterhalb der Resonanzfrequenz des Cantilevers gewahlt. Die
Begriindung dafiir ist relativ einfach. Wie im vorhergehenden Abschnitt gesehen,
kann es bei Anregungsfrequenzen v > w, zu einem bistabilen Verhalten in der
Ostzillation des Cantilevers kommen. Beliebige Wechsel zwischen diesen beiden Zu-
stdnden wiirden zu entsprechenden Storungen im Bild fiihren. Zur Vermeidung des
bistabilen Verhaltens wird deshalb v < w, gewéhlt. Aber wie kann es zu einem
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Wechsel zwischen den bistabilen Zweigen kommen? Ein solcher Wechsel kann zum
Beispiel durch Stufen in der Topographie der Probe hervorgerufen werden. Durch
solche Stufen dndert sich die Amplitude wegen des verdnderten Abstandes zwischen
Cantilever und Probenoberfliche. Auf Grund der Trégheit der PI-Regelung kann
diese Storung nicht sofort ausgeglichen werden, was wiederum einen Wechsel in den
jeweils anderen Schwingungszustand ermdoglicht.

Phasenkontrast

Einen besonderen Vorteil bietet die Aufzeichnung der Phasenverschiebung zwischen
der Anregung und der tatséchlichen Auslenkung des Cantilevers wahrend der Ab-
bildung. Mit Hilfe dieser sogenannten Phasenkontrastabbildung ist es moglich, un-
terschiedliche Materialeigenschaften sichtbar zu machen [12,20-23,59,78-80|. Aber
warum ergeben sich iiberhaupt verschiedene Werte der Phase bei unterschiedlichen
Materialeigenschaften?

Um dieser Frage nachzukommen betrachten wir zunéchst eine hypothetisch flache,
lateral strukturierte Oberflache, die nur konservativen Kontrast zeigt (zum Beispiel
unterschiedliche Elastizitdtsmodule). Durch die rein konservative Wechselwirkung
ist die effektive Dadmpfung a, konstant und damit wegen Gleichung (2.39b) auch
die Phasenverschiebung ¢, vorausgesetzt die Amplitude wird konstant gehalten. Um
die Amplitude a konstant zu halten, muss der Regelkreis die Hohe zy des Cantile-
vers {iber der Probe dndern und zwar so, dass die effektive Steifigkeit k. konstant
gehalten wird. Offensichtlich resultiert aus einem rein konservativen Kontrast kein
Phasenkontrast, wohl aber ein kiinstlicher Hohenkontrast.

Wir betrachten nun eine hypothetisch flache Oberflache mit reinem dissipativen
Kontrast. Wegen des rein dissipativen Kontrastes wird jetzt die effektive Steifig-
keit k. konstant sein. Und solange die Amplitude konstant gehalten wird, ist damit
geméfs Gleichung (2.39a) auch die Phasenverschiebung konstant. Das heifst, eine
mogliche Verschiebung der Phase wird durch die Regelung auf eine konstante Am-
plitude (Setpoint) und damit auf eine konstante Dampfung tiberdeckt. Wie schon
zuvor ist das Resultat der Regelung nur ein kiinstlicher Héhenkontrast. Tatséchlich
sind sowohl dissipativer wie auch konservativer Kontrast notwendige Voraussetzun-
gen fiir Phasenkontrast [22,23,59,78|. Fiir eine reale Wechselwirkung zwischen Can-
tilever und Probe werden immer beide Formen des Kontrastes vorhanden sein. Eine
notwendige Voraussetzung dafiir ist eine gewisse Eindringung des Cantilevers in
die Probe. In der Literatur lassen sich keine Informationen dariiber finden, welche
Grofenordnung diese Eindringung mindestens haben muss, um zum Beispiel die
kristallinen und amorphen Bereiche eines typischen semikristallinen Polymers zu
unterscheiden. Im néchsten Abschnitt wird gezeigt, warum diese Fragestellung von
grofem Interesse ist.

Die Betrachtung der hypothetischen Oberflichen hat auferdem gezeigt, dass ein
Materialkontrast auf einer Oberfliche auch zu einem, durch die Regelung im Abbil-
dungsmodus verursachten, kiinstlichen Hohenkontrast fithrt. Mit anderen Worten,
die mit dem AFM gemessene topographische Information wird in den meisten Fallen
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nicht die exakte Topographie wiedergeben. Stattdessen ergibt sich eine Uberlage-
rung der tatséchlichen Topographie auf der Probe mit jenem kiinstlichen Hohen-
kontrast. Je nach Stiarke des Materialkontrastes und den gewéhlten Abbildungsbe-
dingungen kann dieser kiinstliche Hohenkontrast bis zu mehreren zehn Nanometern
betragen [21,80].

2.3.3 Raumliches Auflésungsvermogen

In diesem Abschnitt soll die Fragestellung nach dem Auflésungsvermégen des AFM
néher betrachtet werden. Die Auflésung definiert einen minimalen Abstand zweier
Objekte, der es erlaubt, diese Objekte mit der entsprechenden Abbildungsmethode
gerade noch getrennt wahrzunehmen. Beim AFM kann der Begriff der Auflésung
noch in die vertikale und die laterale Auflosung unterteilt [81] werden.

Die vertikale Auflosung, also die Auflésung fiir die Hohe z, ist hauptséchlich
durch thermisches und elektronisches Rauschen gegeben. Fiir das oft verwendete
Laserdetektionssystem ergibt sich durch das thermische Rauschen des Cantilevers
eine mittlere quadratische Auslenkung von [45]

T3 - 4kgT ~ 0,08 nm7 (2.43)
3k Vk

wobei kp die Boltzmann-Konstante, k die Federkonstante und 71" die absolute Tem-
peratur sind. Fiir Raumtemperatur mit 7" ~ 300 K und einer Federkonstante von
1 Nm™! ergibt sich daraus ein thermisches Rauschen von etwa 0,08 nm. Durch Ver-
ringerung der Temperatur und Erhéhung der Cantilever Steifigkeit ldsst sich dieser
Wert noch weiter senken. Eine untere Grenze fiir die vertikale Auflésung wird aber
durch das Rauschen von elektronischen Komponenten und des Laserdetektionssys-
tem bei etwa 10 pm gesetzt [81].

Die laterale Auflésung wird hauptséchlich durch die Geometrie der Cantilever-
spitze bestimmt [82]. Tatséchlich entspricht ein mit dem AFM erhaltenes Abbild von
einer harten Oberflache (Eindringung des Cantilevers vernachléssigbar) der mathe-
matischen Faltung der realen Oberflachentopographie mit der Geometrie der Can-
tileverspitze. Allgemeiner gesagt, das Abbild eines Objektes erscheint breiter als es
in Wirklichkeit ist. Aus geometrischer Sicht lasst sich damit fiir eine Spitze mit ei-
nem Radius von etwa 10 nm eine laterale Aufldsung von rund 0,9 nm erreichen [81].
Selbst bei einem Spitzenradius von einem Nanometer liegt die geometrische Auflo-
sung nicht unter 0,3 nm. Trotzdem ist es moglich, mit dem AFM atomare Auflosung
zu erreichen [4,81]. Allerdings muss hier zwischen realer atomarer Auflésung und
der Visualisierung des kristallinen Gitters unterschieden werden. Die Visualisierung
des kristallinen Gitters kann sich aus einer Uberlagerung des kristallinen Gitters
der Spitze und der Probe iiber den sogenannte Moiré Mechanismus ergeben [4].
Letztendlich ist ein rein geometrisches Modell offensichtlich nicht ausreichend zur
vollsténdigen Beschreibung der Auflésung. Ein Grund dafiir ist die Vernachlassigung
kurzreichweitiger chemischer Kréfte, welchen eine signifikante Rolle beim Erreichen
atomarer Auflosung zugesprochen wird [12].
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Abbildung 2.11: Idealisiert Darstellung einer AFM-Messung an einem Zweiphasen-
system. Die zwei Phasen sind mit blau und grau dargestellt. Das rote Profil zeigt den
tatsdchlich gemessenen Phasenkontrast.

Ein besonderes Problem fiir Zweiphasensysteme stellt die Frage nach der Auf-
16sung in Verbindung mit Phasenkontrast dar. Auf der einen Seite bedarf es zur
Unterscheidung der beiden Phasen des Systems mittels Phasenkontrast einer gewis-
sen Eindringung des Cantilevers. Auf der anderen Seite wird diese Eindringung fiir
die beide Phasen unterschiedlich sein. Daraus ergibt sich ein Einfluss auf die laterale
Auflésung. Eine Phase, vornehmlich die mit dem héheren Modul, erscheint breiter
als sie in Wirklichkeit ist, wihrend die zweite Phase schmaler zu sein scheint. In
Abbildung 2.11 ist dieser Zusammenhang schematisch skizziert.

Ein Beispiel fiir ein solches Zweiphasensystem sind teilkristalline Polymere. Diese
bestehen im kristallinen Zustand haufig aus sich abwechselnden amorphen und kris-
tallinen Lamellen mit einer typischen Dicke von etwa 10 nm. Wegen der dichteren
Packung ist der Elastizitdtsmodul in den kristallinen Bereichen grofter als in den
amorphen Bereichen. Mit Hilfe der Phasenkontrastmethode besteht die M6glichkeit
die amorphen und kristallinen Bereich voneinander zu unterscheiden, mit dem Nach-
teil, dass die wahre Information iiber die Dicke der Lamellen, wie oben beschrieben,
verfilscht wiedergegeben wird. Da die Eindringung darauf einen entscheidenden
Einfluss hat stellt sich die folgende Frage: Wie grofs muss die Eindringung des Can-
tilevers mindestens sein um Phasenkontrast zu erhalten und was fiir Informationen
lassen sich daraus iiber die tatséchlich zu bestimmende Dicke der Lamellen ablei-
ten? Da sich in der Literatur keine Aussagen dazu finden lassen, widmet sich der
folgende Abschnitt unter anderem der Beantwortung dieser Frage.

2.4 Simulationen zum Intermittierenden Modus auf
Grundlage der harmonischen Naherung

Die im Rahmen der harmonischen Néherung hergeleitete Gleichung (2.33b) stellt
eine implizit definierte Gleichung fiir die Amplitude dar, denn auch die effektiven
Grofen sind von der Amplitude abhéngig. Wir definieren deshalb ausgehend von
dieser Gleichung eine Funktion ¢

¢ (a, %) = — (&)2 + <1/2 —wi - MY + ”—2a3 (a,2) . (2.44)

ma m m2
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Die Funktion ¢ héngt selbstverstiandlich nicht nur von der Amplitude ¢ und dem
Ruheabstand zy ab, sondern auch von ), v und so weiter. Aber da diese Grofen
wahrend einer Messung konstant sind, werden sie hier nicht als unabhéangige Varia-
blen behandelt. Zur Erfiillung von Gleichung (2.33b) muss gelten:

¢ (a,z0) =0 (2.45)

Somit kann die Losung der Differentialgleichung (2.2) auf eine Nullstellenbestim-
mung zuriickgefiithrt werden, was eine wesentliche Vereinfachung darstellt. Soll zum
Beispiel eine Amplituden-Abstands-Kurve simuliert werden, so muss z, bei den je-
weils gewiinschten Werten festgehalten und durch Bestimmung der Nullstellen von
¢ (a, zo) die dazugehorigen Amplituden ermittelt werden.

Eine &hnliche Vorgehensweise wurde bereits von WANG [18, 67| vorgestellt. Al-
lerdings hat WANG in seinen Arbeiten attraktive Kréifte nur in Form von Adhési-
on bertiicksichtigt, dass heifst wenn mechanischer Kontakt zwischen Cantilever und
Probe vorhanden ist. In der Realitdt gibt es jedoch auch Umsténde in denen die
Wechselwirkung rein attraktiv ist. Des Weiteren wird in den Arbeiten von WANG
der Verlauf der effektiven Grofen fiir zum Beispiel eine Amplituden-Abstand-Kurve
nicht weiter diskutiert. Aber im Hinblick auf die Verwendung der effektiven Grofen
zur Separation konservativer und dissipativer Anteile aus experimentell gemessenen
Daten (siehe Unterabschnitt 2.2.6) wére eine solche Diskussion wiinschenswert.

2.4.1 Das Stabilitatskriterium

Ein wichtiger Aspekt bei der Betrachtung der Losungen von Gleichung (2.45) ist die
Frage nach deren Stabilitéit. Nicht alle moglichen Losungen miissen stabil sein. Wir
wollen deshalb in diesem Abschnitt ein Kriterium fiir die Stabilitdt der moglichen
Losungen von Gleichung (2.45) herleiten. In der Literatur wird ein allgemeines Kri-
terium fiir den oben betrachteten Fall mit folgender Struktur angegeben (Herleitung

siche Abschnitt A.2) [83]

a da\ " [, 4 o 302
Ry (@) {(we -V ) —Zﬁ} > 0. (246)

a=ag

Der Vorfaktor des zweiten Summanden ist von den bei der Herleitung verwendeten
Niherungen abhéngig. MINORSKY [83] findet hier anstelle des Faktors 3/4 den
Faktor 1/2. Da der zweite Term gegeniiber dem ersten fast immer vernachléssigbar
ist, spielt der exakte Vorfaktor hier keine Rolle. Vorsicht ist allerdings geboten, wenn
die verschobene Resonanzfrequenz w, ungefihr gleich der Anregungsfrequenz v ist.

Da hier eine genauere Analyse der in Gleichung (2.44) definierten Funktion ¢ (a)
angestrebt wird, ergibt sich die Frage, ob sich das Kriterium (2.46) mit Hilfe von
¢ (a) ausdriicken lésst. Zur Kldrung dieser Frage leiten wir zunéchst Gleichung (2.45)
nach v ab und erhalten unter der Annahme, dass ¢ (a) = ¢ (v,a (v)) explizit von v
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abhangt:
¢ ¢ da ¢ da\ Tt ac¢
22402577 0 od = = [ = —. 2.47
ov - Oa Ov T B4 ov v (247)
Weiterhin erhélt man aus Gleichung (2.44) fiir die partielle Ableitung von ¢ beziig-
lich v
o 0 BN\, a2, VP,
5= | () 02 et
1 o?
=—4 -V — === 2.48
|- - 525 2.9

Einsetzen von Gleichung (2.48) in Gleichung (2.47) liefert schliefslich

0 da\ ™" 1a?
8_2 =4y (a—Z) {(wz — ) — 5%} : (2.49)

Diese Beziehung ist bis auf zwei Vorfaktoren, die jeweils grofser als Null sind, iden-
tisch zu Gleichung (2.46), wobei der Vorfaktor 1/2 des zweiten Summanden wie
oben diskutiert meistens vernachlassigt werden kann. Deshalb kann das Stabilitéts-
kriterium naherungsweise geschrieben werden als

S

90 > 0. (2.50)

a=ag

Somit lasst sich die Stabilitdt einer Losung aus deren Anstieg in der Funktion (
beziiglich der Amplitude a ablesen.

2.4.2 Konturplots

Am Einfachsten lassen sich die Losungen von Gleichung (2.45) mit Hilfe eines Kon-
turplots bestimmen. Abbildung 2.12 zeigt einen solchen Konturplot. In diesem sind
die Werte der Funktion ¢ farblich in Abhéngigkeit von der Amplitude und dem
Ruheabstand dargestellt. Die Farbskalierung in Abbildung 2.12 ist logarithmisch
dargestellt, da ( sehr grofse Werte erreicht. Um dabei Werte um Null darstellen
zu konnen, wurden diese in einem entsprechenden Intervall zusammengefasst. Die
fiir die Berechnung von ( verwendeten Parameter sind in der Bildunterschrift von
Abbildung 2.12 angegeben. Dabei wurde eine relativ kleine Anregungskraft (Fj)
ausgewahlt, weil dadurch die Nullstellen verschiedener Zweige besser separiert sind.

Die in Abbildung 2.12 gewéhlte Darstellung hat zwei Vorteile: Zum einen lassen
sich direkt die méglichen Nullstellen von ¢ an der dunkleren Farbe erkennen. Zum
anderen kann aus dieser Darstellung auch die Stabilitdt einer entsprechenden Losung
abgelesen werden. Dazu betrachtet man einfach die Werte von ( bei Variation der
Amplitude um die zu untersuchende Lésung herum. Ist ¢ fiir kleinere Amplituden
negativ und fiir grofere Amplituden positiv, dann ist die Lésung entsprechend dem
Kriterium (2.50) stabil. Im umgekehrten Fall wére die Losung instabil.
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Abbildung 2.12: Konturplot fir die in Gleichung (2.44) definierte Funktion ¢ in Ab-
héingigkeit von der Amplitude a und dem Ruheabstand zy. (Parameter: v = 0,999 - wy,
n = 0Pas, Fo/m = 59,2ms~2 (entspricht a, = 5nm), alle anderen Parameter wurden
wie in Abbildung 2.10 gewdhit)

2.4.3 Diskussion moglicher Losungen und
programmiertechnische Umsetzung

Simulationen mit Hilfe der harmonischen Naherung haben neben der vereinfachten
Losung der Differentialgleichung (2.2) noch einen weiteren Vorteil. Eine detaillierte
Analyse des Verhaltens der Funktion ¢ aus Gleichung (2.44) erlaubt es, Aussagen
iiber die mogliche Anzahl von Losungen und deren Verhalten zu treffen. In der Lite-
ratur scheint eine solche Diskussion nicht zu existieren, mogliche Losungen wurden
bisher nur empirisch aus der numerischen Losung der Differentialgleichung (2.2)
gewonnen. Aus diesem Grund soll in diesem Abschnitt der prinzipielle Verlauf der
Funktion ¢ genauer analysiert sowie mogliche Losungen diskutiert werden.

Abbildung 2.13a zeigt eine 3D-Darstellung der Funktion ¢ aus Gleichung (2.44)
in Abhéngigkeit von der Amplitude @ und der normierten Anregungsfrequenz v /wy
bei gegebenem Ruheabstand zy = 6 nm. Die fiir die Berechnung von (¢ verwende-
ten Werte sind in der Bildunterschrift festgehalten. Der dargestellte Bereich fiir die
Amplitude wurde so gewahlt, dass moglichst alle Eigenschaften von ( gut erkennbar
sind. Bei groferen Amplituden wére dies nicht der Fall. Unter den gegebenen Bedin-
gungen entspricht die gewéhlte Anregungskraft einer freien Resonanzamplitude von
a, = 10nm. Die Berechnung von ( erfolgte mit einem selbstgeschriebenen C++ Pro-
gramm unter Verwendung der GSL-Bibliothek (vergleiche Unterabschnitt 2.2.5). Bei
allen hier gezeigten Werten von ¢ wurde keine Dampfung zwischen Spitze und Probe
berticksichtigt, was, wie wir spater sehen werden, keine wesentliche Einschrénkung
darstellt. Bei ndherer Betrachtung von Abbildung 2.13a ist eine Art lokale Sattel-
flache erkennbar, deren Sattelpunkt bei v >~ wy und a ~ z; liegt. Fiir Amplituden
a > zg steigen die Werte von ¢ mit wachsender Amplitude stark an.
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Abbildung 2.13: (a) 8D-Darstellung der Funktion ¢ (a,v) in Abhdngigkeit von der Am-
plitude a und der Anregungsfrequenz v. (Parameter: zg = 6nm, @ = 300, k = 15Nm!,
n=0Pas, m =4,22-10"2 kg, Fy/m = 118,4ms~2, alle anderen Parameter entsprechen
denen aus Abbildung 2.6). (b) Profile zu (a) bei unterschiedlichen Anregungsfrequenzen
(rot). Zusdtzlich sind noch die Beitrige des ersten und zweiten Summanden aus Glei-
chung (2.44) separat eingetragen. (griim = —Fgm=2a™2, schwarz = (v? — w3 —m ™ 1ks)?)

Zur genaueren Diskussion des Verlaufes sind in Abbildung 2.13b vier Profile aus
Abbildung 2.13a bei unterschiedlichen Anregungsfrequenzen entnommen worden
(rote Kurven). Zusétzlich zu diesen Profilen sind noch die Beitridge der ersten bei-
den Summanden aus Gleichung (2.44) dargestellt (erster Summand griin; zweiter
Summand schwarz). Sie helfen den Ursprung des sich ergebenden Verlaufes fiir  bes-
ser zu verstehen. Der dritte Summand wurde nicht dargestellt, da er wegen der hier
nicht beriicksichtigten Dissipation zwischen Spitze und Probe nur einen konstan-
ten Beitrag liefert. Betrachten wir zunéchst den allgemeinen Verlauf der Profile aus
Abbildung 2.13b. Fiir eine verschwindende Amplituden a — 0 divergiert { — —oo,
dies ergibt sich aus dem Verhalten des ersten Summanden von Gleichung (2.44). Des
Weiteren muss fiir a > 2 auch ¢ sehr grofse Werte annehmen, denn der zweite Sum-
mand in Gleichung (2.44) ist proportional zu k2, welches unter dieser Bedingung
mit zunehmender Amplitude stark ansteigt (siehe Abbildung 2.7b).

Aus Abbildung 2.13b wird deutlich, dass der genaue Verlauf der Funktion ( im
Wesentlichen von der Anregungsfrequenz abhéngt. Wird die Anregungsfrequenz
deutlich kleiner als die Eigenfrequenz des Systems gewihlt, dann ergibt sich ein
lokales Minimum fiir ¢ um den Wert a ~ zy. Bei einer gréferen Anregungsfrequenz
bildet sich in der Mitte des zuvor beobachteten Minimums ein lokales Maximum,
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welches von zwei lokalen Minima umgeben ist. Schlielich wird dieses Maximum mit
einer kontinuierlichen Erh6hung der Anregungsfrequenz immer grofser, wihrend das
Minimum zu dessen linken Seite langsam verschwindet. Das Minimum auf der rech-
ten Seite bleibt dagegen erhalten und verschiebt sich zu grofseren Amplituden.

Begriinden lasst sich dieses frequenzabhéngige Verhalten von ¢ mit dem Verhal-
ten des zweiten Summanden in Gleichung (2.44). Dessen Verhalten wird wiederum
makgeblich vom Verlauf der Steifigkeit k;s beeinflusst. Der prinzipielle Verlauf von
k;s ist bereits in Unterabschnitt 2.2.5 diskutiert worden. Dort wurde gezeigt, dass
kis bei gegebenem zy mit wachsender Amplitude zunéchst negative Werte annimmt
und nach dem Durchqueren eines Minimums schlieflich stark ansteigt. Der Wert
des Minimums sei gegeben durch kg pin.

Fiir den Fall v < wy ist v? — wj < 0. Deshalb fiihrt eine Abnahme des anfénglich
negativen ki auch zu einer Abnahme des zweiten Summanden in Gleichung (2.44).
Falls |kismin/m| < [V? — w?| gelten sollte, ergibt sich fiir den Verlauf des zweiten
Summanden ein dhnlicher Verlauf wie fiir k. Der Verlauf des zweiten Summanden
andert sich erst, wenn die Anregungsfrequenz so gewahlt wird, dass zwar v < wy,
aber |kismin/m| > [V — wd| ist. Unter dieser Bedingung werden alle Werte fiir die
kis/m < — [v? — w?| gilt umgekehrt. Das heiRt, eine Abnahme in &y, fiihrt zu einer
Zunahme im zweiten Summanden und umgekehrt. Es entsteht ein lokales Maximum
im zweiten Summanden um den Wert a ~ z,, welches von zwei Minima flankiert
wird (siehe schwarze Kurve in Abbildung 2.13b fiir v/wy = 0,997).

Wird dagegen eine Anregungsfrequenz v > wy verwendet, dann ist auch v? —w? >
0. Daraus folgt, dass das Minimum von k;, jetzt einem Maximum im zweiten Sum-
manden von Gleichung (2.44) entspricht (siehe schwarze Kurve in Abbildung 2.13b
fir v/wy > 1). Mit grofer werdender Amplitude wird rechts des Maximums auch
kis immer grofer. Bei Erreichen des Wertes ki, /m = |v? — w?| ergibt sich deshalb
ein Minimum im zweiten Summanden. Fiir noch grofere Amplituden entspricht der
Verlauf des zweiten Summanden dann wieder dem Verlauf von k;,. Das heifst, der
Wert des zweiten Summanden steigt kontinuierlich an. Zusétzlich kann durch den
starken Abfall des ersten Summanden noch ein Maximum fiir Amplituden a < zj
entstehen.

Das gezeigte Verhalten fiir den zweiten Summanden ist im Prinzip, wie in Ab-
bildung 2.13b zu sehen, auf die Funktion ( iibertragbar. Allerdings kann es in der
Funktion ¢ zu einer Authebung der Minima des zweiten Summanden kommen, denn
insbesondere bei kleineren Amplituden ist hdufig der Betrag des Anstiegs des ersten
Summanden grofer als der Betrag des Anstiegs des zweiten Summanden. Das heifst,
die Abnahme im zweiten Summanden wird teilweise durch die Zunahme im ersten
Summanden kompensiert. Ein entsprechendes Minimum im zweiten Summanden
ware dann nicht in ¢ vorhanden.

Bei den vorhergehenden Betrachtungen wurde die Dissipation zwischen Spitze
und Probe vollig vernachléssigt. Der Vollstandigkeit wegen soll deshalb der prinzi-
pielle Einfluss von Dissipation auf den Verlauf von ( an dieser Stelle noch ergénzt
werden. Aus Gleichung (2.44) ist ersichtlich, dass ¢ proportional zum Quadrat der
effektiven Dampfung a. ist. Der prinzipielle Verlauf der effektiven Dampfung wurde
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in Unterabschnitt 2.2.5 betrachtet. Es zeigte sich, dass die effektive Dampfung bei
konstantem Ruheabstand zy fiir Amplituden a < zy — dy konstant ist, wahrend sie
fiir a > zg — dy kontinuierlich ansteigt. Fiir die folgende Diskussion ist demnach nur
der Bereich a > zy — dy von Interesse. In diesem Bereich fiihrt der kontinuierliche
Anstieg von «, hauptséchlich zu einer Verschiebung der Werte von ¢ zu gréfseren
Werten. Insbesondere wird das Minimum von ( fiir a > 2 beziiglich seiner Position
und seines Wertes verschoben. Das heiftt, mogliche Nullstellen von ( in diesem Be-
reich werden verschoben beziehungsweise ganz aufgehoben. Solche Nullstellen, fiir
die d{/da > 0 ist, werden zum Beispiel zu kleineren Amplituden verschoben. Zur
Aufhebung von Nullstellen und damit von moglichen Losungen von Gleichung (2.45)
kommt es genau dann, wenn durch die zusétzliche Dampfung das entsprechende Mi-
nimum iiber ¢ = 0 geschoben wird.

Zusammenfassend ergibt sich ein charakteristischer Verlauf fiir die Funktion (
in Abhéngigkeit von der Anregungsfrequenz und der Amplitude. Eine Folgerung
aus diesem Verlauf ist die Existenz von maximal fiinf Nullstellen fiir ¢ bei v <
wp. Von diesen funf Nullstellen sind geméf Gleichung (2.50) nur drei Nullstellen
stabil. Somit kann es maximal nur drei stabile Losungen von Gleichung (2.45) bei
gegebenem z; geben. In der Realitdt lassen sich drei stabile Losungen nur unter
bestimmten Bedingungen beobachten und sind eher die Ausnahme. Wie schon zuvor
in Abbildung 2.10 gesehen, treten unter realen Bedingungen eher nur ein bis zwei
Losungen auf.

Wegen der zumeist relativ komplizierten Wechselwirkung zwischen Spitze und
Probe konnen die Nullstellen der Funktion ¢ in der Regel nicht analytisch bestimmt
werden. Deshalb ist eine numerische Nullstellensuche erforderlich. Zur Beschleuni-
gung der numerischen Nullstellensuche lasst sich das charakteristische Verhalten der
Funktion ¢ ausnutzen. In Abbildung 2.14 ist ein entsprechender Algorithmus sche-
matisch skizziert. Dieser Algorithmus gilt nur fiir Werte 2y > dj, weil sich ansonsten
das Verhalten von k;; und damit von ¢ d&ndert. Die Grundidee dieses Algorithmus ist
es, zunéchst die Position beziehungsweise die Existenz der moglichen charakteristi-
schen Extrema von ( zu bestimmen. Sind erst einmal die Positionen der Extrema
bekannt, ist es leicht entsprechende Nullstellen von ¢ zu berechnen. In dem in Abbil-
dung 2.14 dargestellten Algorithmus wird als erstes die Position a,,,;,, des Minimums
von ks berechnet. Sie stellt eine Grenze dar, denn sowohl oberhalb wie auch unter-
halb von a,,;, kann ein lokales Maximum von ( existieren. Im néchsten Schritt wird
nach einem lokalen Maximum von ¢ (max2) fiir a > @, gesucht. Ein notwendiges
Kriterium fiir die Existenz dieses Maximums ist:

2
%(amm +e)>0 und %(amm +¢) <0, (2.51)
fiir ein beliebiges ¢ > 0 und ¢ < 1072 m. Sollte dieses Kriterium nicht erfiillt sein,
dann existiert kein Maximum fiir a > a,,,. Ist die Bedingung (2.51) dagegen erfiillt,
dann ist das hinreichende Kriterium fiir die Existenz eines Maximums gegeben durch

9¢

5, (0) <0, (2.52)
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Bestimmung der Position a,,;, des
Minimums von kts

l

( Existiert ein Maximum (max2) von ¢ )
im Interval amin < a < co?

ja | nein

ﬁ/ |
(Bestimmung des Minimums (min2) von)
¢ im Interval amaz2 < a < 00

!

"

( Existiert ein Maximum (mazl) von ¢ ) ( Existiert ein Maximum (mazl) von ¢
im Interval 0 < a < (20 — dp)? im Interval 0 < a < (20 — do)?
ja | nein ja | nein
Bestimmung des Minimums (minl) von Bestimmung des Minimums (minl) von
¢ im Interval amaz1 > @ > aGmaz2 ¢ im Interval amaz1 < a < 00

(amaasl)
(amin1)

¢
¢

: ( (ama$2)
¢

(a'min2)

( Bestimmung der Nullstellen von ¢ mit Hilfe der bestimmten Extremal )

Abbildung 2.14: Schematisch Darstellung des Algorithmus zur Bestimmung der Null-
stellen von ¢ (a, zo = konst.). Zundchst werden die Positionen (Amplitude a und der Wert
von ¢ an dieser Stelle) der charakteristischen Extrema ermittelt. Daraus lassen sich dann
ohne weitere Umwege alle Nullstellen von ¢ bestimmen.

mit b > @, Unter Verwendung der Nullstelle ag r,, von ks lasst sich ein relativ
schmales Intervall fiir die Grofse b angeben: @i, < b < agy,,. Auberdem geniigt es
hier, das hinreichende Kriterium fiir wenige, dquidistant verteilte Werte aus diesem
Intervall zu testen. Sollte ein Maximum (max2) existieren, dann muss es auch ein
Minimum fiir @ > a2 geben, welches im Intervall a,,.,,0 < a < 0o zu finden ist.

Im néchsten Schritt wird getestet, ob ein Maximum (max1) fiir a < @, vorhan-
den ist. Fir den Fall v > wy kann kein Maximum in diesem Bereich existieren. Ist
dagegen v < wyp, dann stellt das Kriterium

a¢

—(zp—dyp—¢) <0 2.53

da (20 0—¢) ( )
einen hinreichenden Test fiir ein Maximum dar. Sollte dieses Kriterium nicht erfiillt
sein kann trotzdem ein Maximum existieren. In diesem Fall muss folgende Bedingung

iiberpriift werden

0%¢

%(ZO — do — 8) > 0. (254)
Sollte diese Bedingung erfiillt sein, dann besitzt die erste Ableitung von ( ein Mini-
mum fiir a € (0, zg—dp—¢). Nach der Bestimmung dieses Minimums wird tiberpriift,

ob der Wert der ersten Ableitung in diesem Minimum kleiner als Null ist. Wenn ja,
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dann existiert ein Maximum (maxl) in ¢ fiir @ < @p,. Ansonsten besitzt ¢ kein
solches Maximum. Das gilt auch, wenn Gleichung (2.54) nicht erfiillt ist. Wenn das
Maximum existiert, muss als letztes noch das Minimum fiir a > @,,4,1 bestimmt
werden. Je nach Existenz des Maximums max2, liegt dieses Minimum im Intervall
Amazl < @ < Aaz2 0der Gpmez1 < @ < 00.

Der hier vorgestellte Algorithmus zur Berechnung der Nullstellen wurde in ei-
nem C+-+ Programm unter Verwendung der GSL-Bibliothek [64] umgesetzt. Die
Algorithmen zur numerischen Berechnung der Nullstellen, Extrema, Integrale und
Ableitungen stammen aus der GSL-Bibliothek. Nahere Informationen zu den fiir
die Integration verwendeten Algorithmen sind in Unterabschnitt 2.2.5 angegeben.
Zusétzlich wurde mit Hilfe des Qt-Frameworks [84,85| eine grafische Bedienober-
flache zur Steuerung des Programms und zur grafischen Ausgabe der Ergebnisse
erstellt. Alle in den folgenden Abschnitten présentierten Ergebnisse wurden mit
diesem Programm berechnet.

Voraussetzungen fiir das Auftreten drei stabiler Schwingungszustinde

Die vorhergehenden Betrachtungen hatten gezeigt, dass es bei gegebenem 2, maxi-
mal drei stabile Losungen fiir Gleichung (2.45) geben kann. In der Regel werden aber
nur ein bis zwei Losungen beobachtet (siche Abbildung 2.10). In diesem Abschnitt
sollen deshalb die notwendigen Bedingungen, unter denen drei stabile Schwingungs-
zustdnden moglich sind, aufgezeigt werden. An Beispielen wird aufterdem die Positi-
on einer zusétzlichen dritten stabilen Losung in einer Amplituden-Abstands-Kurve
diskutiert. In der Literatur scheint eine solche Diskussion nicht zu existieren.

Eine der Grundvoraussetzungen fiir das mdogliche Auftreten von drei stabilen
Schwingungszustédnden ist die Wahl einer Anregungsfrequenz v < wg. Nur unter
dieser Bedingung kann der Verlauf von ( vier Extrema aufweisen (siche oben).
Damit sich aus diesen Extrema auch entsprechend viele Nullstellen von (¢ ergeben,
miissen zwei weitere Bedingungen erfiillt sein. Zum einen ist es vorteilhaft, wenn die
Extrema sehr stark ausgepragt sind, also entsprechend hoch und tief liegen. Zum
anderen sollte der Betrag des ersten Summanden aus Gleichung (2.44) und damit
Fy/m moglichst klein sein, damit die Extrema um die Null herum liegen.

Neben der optimalen Wahl der Anregungsfrequenz, ldsst sich die Hohe bezie-
hungsweise Tiefe der Extrema nur iiber k;; beeinflussen. Je tiefer das Minimum von
ks ist, desto ausgepragter werden die Extrema von ( sein. Abgesehen von einer
kiinstlichen Erhéhung der attraktiven Wechselwirkung, kann die Tiefe des Mini-
mums von kg nur durch eine Verkleinerung der Schwingungsamplitude des Canti-
levers erhoht werden (siehe Unterabschnitt 2.2.5). Was wiederum eine Reduzierung
der antreibenden Kraft Fy/m impliziert. Allerdings sollte Fj/m nicht zu klein ge-
wahlt werden, weil dadurch die Wechselwirkung mit der Probe erst bei sehr kleinen
2o einsetzt. Entsprechend wiirden die Extrema in Abbildung 2.13b zu kleineren
Amplituden verschoben werden. Bei kleinen Amplituden ist aber der Gradient des
ersten Summanden aus Gleichung (2.44) sehr grofs. Dadurch erhoht sich die Wahr-
scheinlichkeit, dass die Maxima und Minima von ¢ nicht um den Wert { = 0 verteilt
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Abbildung 2.15: Simulation einer Amplituden-Abstands-Kurve bei unterschiedlicher
Dimpfung zwischen Cantilever und Probe. Die verschiedenen Lisungszweige sind zur
besseren Unterscheidung in verschiedenen Farben dargestellt. (links) Kleine Dampfung.
(rechts) Grifere Dimpfung. (Parameter: k = 1Nm~!, Q = 100, wy = 27-50000rads !,
v = 0,993 - wy, Fo/m = 3553ms~2, E* = 1,088GPa, Ay = 0,2al, dy = 0,3nm,
R=10nm)

sind.

Aus experimenteller Sicht hat neben der Wahl der freien Resonanzamplitude des
Cantilevers noch die Giite () einen Einfluss auf die Grofe der antreibenden Kraft.
Umso grofser () ist, desto kleiner muss die Anregungskraft bei gleicher Resonanz-
amplitude sein (siehe Gleichung (2.33b)). Eine empirische Analyse von simulierten
Amplituden-Abstands-Kurven zeigt, dass drei stabile Losungen nur beobachtet wer-
den kénnen wenn die Steifigkeit k, die Giite @) und die freie Schwingungsamplitude
des Cantilevers im richtigen Verhéltnis zueinander gewahlt werden. Im Prinzip gilt,
je grofer die freie Resonanzamplitude ist, bei der man drei stabile Losungen be-
obachten will, umso gréfser muss die Giite sein. Aufserdem fiihrt eine Verringerung
der Steifigkeit k zu einer Erhohung der freien Resonanzamplitude, bei welcher drei
stabile Losungen beobachtbar sind.

In Abbildung 2.15 sind die Amplitude und Phase einer simulierten Amplituden-
Abstands-Kurve bei mittlerem Fy/m und unterschiedlicher Dampfung zwischen
Cantilever und Probe gezeigt. Der Unterschied in der Démpfung wurde durch ei-
ne Variation der Viskositét i der Probe erreicht (siche Gleichung (2.13)). Alle fiir
die Simulation verwendeten Werte sind in der Bildunterschrift beziehungsweise der
Grafik selber angegeben. Zur besseren Zuordnung der einzelnen Zweige zwischen
Amplitude und Phase wurde diese jeweils mit einer unterschiedlichen Farbe darge-
stellt.

Bei geringer Dampfung (siehe linke Grafik in Abbildung 2.15) sind entlang der
gestrichelten Markierung drei stabile Schwingungszustdnde erkennbar. Eine Erho-
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hung der Dampfung (siehe rechte Grafik in Abbildung 2.15) fithrt zum Verlust der
Losung mit der grofsten Amplitude (blau). In diesem Fall gibt es nur maximal zwei
stabile Losungen zu einem beliebigen zg. Die Begriindung fiir den Verlust der drit-
ten Losung wurde im Prinzip schon im vorhergehenden Abschnitt angesprochen.
Wegen der starken Dampfung kommt es ndmlich im Verlauf der Funktion ¢ (siehe
Abbildung 2.13b) zu einer Verschiebung des Minimums bei Amplituden a > z; {iber
¢ = 0. Weshalb die Losung mit der grofiten Amplitude (blau) verschwindet.

Durch eine Betrachtung der Phase der drei Zweige in Abbildung 2.15 lassen sich
Informationen iiber die Lage der gegenwartigen effektiven Resonanzfrequenz w, des
Cantilevers beziiglich der Anregungsfrequenz ableiten. Da fiir den griin und den
blau dargestellten Zweig die Phase grofer als —90° ist, muss die effektive Reso-
nanzfrequenz fiir diese Zweige grofer sein als die Anregungsfrequenz. Bei dem griin
dargestellten Zweig handelt es sich wegen der nahezu konstanten Phase um die freie
Losung des Cantilevers mit einer sehr kleinen Verschiebung der Resonanzfrequenz.
Der blau Zweig entspricht dagegen einem Zweig mit iiberwiegend repulsiver Wech-
selwirkung (high-branch). Im Gegensatz dazu ist die effektive Resonanzfrequenz fiir
den roten Zweig kleiner als die Anregungsfrequenz. Es handelt sich um einen Zweig
mit iiberwiegend attraktiver Wechselwirkung (low-branch)

Unter Beriicksichtigung des effektiven Ruheabstandes z. ist es vorstellbar, dass
auch bei kleineren zy in Abbildung 2.15 noch zusétzliche Losungen existieren konn-
ten. Denn wie schon in Unterabschnitt 2.2.5 erwéhnt, kann es fiir z, bei entsprechend
starker Wechselwirkung maximal zwei Losungen geben. Wenn es zwei Losungen fiir
z. geben sollte, kann es zu einer zusétzlichen Aufspaltung der bereits vorhandenen
Losungen kommen.

Das mogliche Auftreten von drei stabilen Schwingungszustdnden hat nur eine ge-
ringer praktische Bedeutung, da diese nur unter den oben diskutierten Bedingungen
auftreten konnen. Im Experiment wird ein solches Verhalten des Cantilevers zudem
nur schwerlich zu beobachten sein.

2.4.4 Experimentelle Details

Alle in dieser Arbeit gezeigten AFM Messungen wurde mit einem kommerziellen
Rasterkraftmikroskop der JPK Instruments AG (Berlin, Deutschland) erstellt. Bei
dem Gerit handelt es sich um den NanoWizard® 1. Dieser ist in der Lage, simultan
die Hohe, Amplitude und Phase zu erfassen und aufzuzeichnen. Zum Zwecke der
Abbildungserstellung wird ein Ausschnitt der Probe, mit einer maximalen Grofe
von 100 x 100 pm?, zeilenweise abgerastert, wobei jede Linie zweimal erfasst wird.
Einmal im sogenannten trace und ein zweites mal im retrace Scan. Im trace Scan
wird eine Linie von links nach rechts abgefahren und im retrace umgekehrt von
rechts nach links. Fiir die Abbildungsgeschwindigkeit wurde, sofern nicht anders
angegeben ist, eine Linienrate von einem Hertz verwendet.

Fiir fast alle Messungen wurden Standard Cantilever vom Typ Pointprobe® NCH
oder Arrow™ der Firma NanoWorld® AG verwendet. Diese weisen nominell eine
Resonanzfrequenz von etwa 320kHz und eine Steifigkeit von etwa 42Nm™! auf.
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Der Spitzenradius betragt laut Herstellerangaben etwa 10nm. Die Qualitdt eines
neuen oder gebrauchten Cantilever kann mit Hilfe von Spektroskopiekurven im In-
termittierenden Modus (mit v < wp) auf einer Probe mit einem Elastizitétsmodul
von FE, ~ 1 GPa, zum Beispiel Polystyrol, getestet werden. Bei einer entsprechend
grofsen freien Resonanzamplitude (um die 60 nm beziehungsweise 1 V, wenn nicht ka-
libriert) sollte eine solche Spektroskopiekurve nur einen kleinen attraktiven Bereich
aufweisen, d.h. die Phase sollte deutlich ansteigen mit kleiner werdendem Abstand
zwischen Probe und Cantilever. Fillt die Phase hingegen stark ab, ist die Wechsel-
wirkung stark attraktiv. Ursachen dafiir konnen Verunreinigungen der Spitze oder
eine stumpfe Cantileverspitze (deutlich grofserer Spitzenradius) sein.

Eine quantitative Auswertung der Messdaten erfordert eine Kalibrierung der Aus-
lenkung des verwendeten Cantilevers. Im Rahmen dieser Kalibrierung wird ein Ka-
librierfaktor bestimmt, mit dem das am Fotodetektor gemessene Spannungssignal
fiir die Auslenkung in eine Lidnge umgerechnet wird. Diese Kalibrierung muss bei
jeder neuen Montage eines Cantilevers wiederholt werden, weil der Kalibrierfaktor
von der Intensitétverteilung des reflektierten Laserstrahls abhéngt [43]. Zur Durch-
fithrung der Kalibrierung wird der Cantilever im Kontaktmodus an eine sehr harte
Probe, zum Beispiel einen Silizium-Wafer, herangefahren. Wegen der Hérte der Pro-
be dringt der Cantilever nur um einen vernachliassigbaren Wert in die Probe ein.
Demzufolge ist bei mechanischem Kontakt zwischen Cantilever und Probe die An-
derung in der Hohe (z-Richtung durch Hersteller kalibriert) des Cantilevers gleich
der Anderung der Auslenkung des Cantilevers. Der Kalibrierfaktor ist iiber den
entsprechenden Anstieg in einer Spektroskopiekurve bestimmbar [43,86]. In Anbe-
tracht moglicher Beschiddigungen der Spitze, sollten fiir diese Kalibrierung nur sehr
kleine Auslenkungen verwendet werden oder die Kalibrierung wird erst nach den
gewiinschten Messungen durchgefiihrt.

2.4.5 Simulation und Experiment im Vergleich

In diesem Abschnitt wird ein Vergleich zwischen experimentell aufgenommenen Da-
ten und Simulationen vorgenommen. Ein besonderes Augenmerk wird dabei auf
den Vergleich der aus den experimentellen Daten berechneten effektiven Grofen k.
und a, im Vergleich zu den simulierten Werten gelegt. Zusétzlich werden noch nu-
merische Simulationen mit Simulationen entsprechend der harmonischen Néherung
gegeniibergestellt.

Fiir die im Folgenden gezeigten Messungen wurde ein Pointprobe® NCH Canti-
lever der Firma NanoWorld® AG verwendet. Dieser wurde entsprechend Unterab-
schnitt 2.4.4 kalibriert. Auferdem wurde zur Bestimmung der Schwingungsparame-
ter des Cantilevers vor den Messungen eine Resonanzkurve des frei schwingenden
Cantilevers aufgenommen. Daraus ergeben sich unter Verwendung einer Kurven-
anpassung entsprechend Gleichung (2.33b) die Parameter des Cantilevers. In Ab-
bildung 2.16a ist die Resonanzkurve fiir den hier verwendeten Cantilever gezeigt
(durchgezogene Linie). Neben den experimentellen Daten enthélt Abbildung 2.16a
noch eine entsprechend angepasste Kurve (gepunktet). Die experimentell gemessene
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Abbildung 2.16: (a) Ezperimenteller Frequenzsweep fiir den hier verwendeten Cantile-
ver (durchgezogene Linie) und eine gemdfl Gleichung (2.33b) angepasste Kurve (gepunk-
tet). (b) Vergleich einer experimentell gemessenen Amplituden-Abstands-Kurve mit einer
entsprechenden Simulation auf Polystyrol.

v [rads™|  wo [rads™!] Fy/m [ms™?] m=k/w? kg] k[Nm™'] Q
2m - 293596 27 - 293697 (460) 361 12,33-10712 42 488

Tabelle 2.1: Die aus einer Kurvenanpassung fiir die Resonanzkurve gewonnen Parame-
ter fiir den hier verwendeten Cantilever. Die Steifigkeit k ist eine Angabe des Herstellers.

Phase wurde hierbei mit einer zusétzlichen Phasenverschiebung ¢ so verschoben,
dass sie in der Resonanz den Wert —90° annimmt (¢ = .., — o). Dies ist notwen-
dig, weil der Phasendetektor des AFM nur Werte zwischen —90° und 90° liefert.
Zusatzlich kann am Gerét noch eine Phasenverschiebung eingestellt werden, um die
Phase an der Anregungsfrequenz auf Null zu stellen (genauere Phasenmessung).
Aus der Kurvenanpassung ergeben sich die in Tabelle 2.1 dargestellten Werte
(Fy/m = 460 ms~2). Wihrend die Amplituden der gemessenen Resonanzkurve sehr
gut mit dem theoretischen Verlauf {ibereinstimmen, kommt es bei der Phase zu
groferen Abweichungen. Der Anstieg der Phase ist ein wenig steiler als in der Theo-
rie und zusétzlich klappt die Phase bei groferen Abstdnden von der Resonanzfre-
quenz zuriick. Die Ursache dafiir ist ein Artefakt der Phasendetektion. Bei dem
hier verwendeten Gerat wird zur Detektion der Phase das Anregungssignal und das
Detektorsignal in Sattigung getrieben und digital ausgewertet. Dadurch ergibt sich
eine begrenzte Genauigkeit der Phasendetektion. Eigentlich ist diese Art der Pha-
sendetektion nur fiir Werte der Phase um Null korrekt. Aus diesem Grund wird
auch haufig eine zusétzliche Phasenverschiebung eingefiihrt, um die Phase an der
Anregungsfrequenz auf Null stellen zu kénnen und so die Genauigkeit der Phasen-
bestimmung zu erhéhen. Diese Diskrepanz zwischen der gemessenen Phase und der
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Theorie muss bei einer exakten quantitativen Auswertung beriicksichtigt werden,
da sie zu groferen Fehlern fiihren kann.

Fiir den Vergleich zwischen Experiment und Simulation werden hier Amplituden-
Abstands-Kurven auf zwei unterschiedlichen Proben verwendet. Bei den beiden Pro-
ben handelt es sich um Polystyrol (PS) und Polydimethylsiloxan (PDMS, Sylgard
184). Beide Materialien wurden mittels Rotationsbeschichtung in diinnen Filmen
auf Silizium-Wafer aufgebracht. PS ist bei Raumtemperatur eine glasiges Material
mit einem Elastizitdtsmodul von etwa 1,2 GPa [87] (sieche Abschnitt B.1). PDMS
ist ein chemisch vernetztes Polymer, dessen mechanische Eigenschaften vom Ver-
netzungsgrad abhédngen. Das hier verwendete PDMS besitzt einen Elastizitdtsmo-
dul von etwa 0,06 GPa, also etwa eine Grofenordnung kleiner als beim PS [87]. Die
unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften beider Polymere éhneln in etwa den
Eigenschaften der kristallinen beziehungsweise amorphen Lamellen in teilkristalli-
nen Polymeren. Sie konnen deshalb als ein Modellsystem fiir eine solches Polymer
betrachtet werden.

Abbildung 2.16b zeigt eine gemessene Amplituden-Abstands-Kurve auf PS (rote
Linie) im Vergleich zu einer simulierten Kurve (Kreise). Fiir die Simulation wurden
die Werte aus Tabelle 2.1 und Abbildung 2.10 verwendet. Aufserdem wurde die Hohe
2o der gemessenen Daten so verschoben, dass die erste Wechselwirkung mit der Pro-
be den Werten der Simulation entspricht. Es ist deutlich eine Abweichung zwischen
der experimentell ermittelten Amplitude und der Simulation erkennbar. Die gemes-
sene Kurve fallt viel schneller ab als die simulierten Daten. Dies deutet auf einen
Fehler in der Kalibrierung des Cantilevers hin. Offensichtlich ist die tatséchliche
Amplitude kleiner als die mit der Kalibrierung ermittelte, das heifst der Kalibrier-
faktor ist zu grofs. Dies konnte mehrere Ursachen haben. Zunéchst einmal werden
bei der Kalibrierung nur sehr kleine Auslenkungen benutzt, um mogliche Besché-
digungen der Cantileverspitze durch zu grofe Krafte zu vermeiden. Dies fiihrt aber
zu einem Fehler bei groferen Auslenkungen, wenn sich die Auslenkung geringfiigig
nichtlinear verhalten sollte.

Wahrscheinlicher ist eine zweite Erklarung, die sich direkt aus der Detektions-
art der Auslenkung ergibt. Bei dem hier verwendeten Laserdetektionssystem wird
namlich nicht direkt die Auslenkung des Cantilevers gemessen, sondern dessen In-
klination. BUTT und JASCHKE [45] haben gezeigt, dass sich dadurch, unter Bertick-
sichtigung hoherer Schwingungsmoden des Cantilevers, ein groferer Wert fiir die
gemessene Amplitude ergibt. Fiir die Berechnung des thermischen Rauschens ergab
sich dabei eine um den Faktor 4/3 grofere mittlere quadratische Auslenkung [45].
Das wiirde bedeuten, die gemessene Amplitude ist um den Faktor \/4/_3 grofer
als die tatsdchliche Amplitude. Aus einem Vergleich der simulierten Daten mit den
gemessenen Daten in Abbildung 2.16b wiirde sich ein Korrekturfaktor fiir die Ampli-
tude von 1,18 ergeben. Dieser Wert entspricht in etwa dem oben angefiihrten Wert
von \/m Aus diesem Grund wurde in allen folgenden Messungen eine entspre-
chende Korrektur der Amplitude vorgenommen. Durch diese Korrektur verringert
sich der Wert fiir die antreibende Kraft auf Fy/m = 361 ms~2. Alle anderen Werte
bleiben erhalten.
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Abbildung 2.17: Vergleich zwischen Experiment und Simulation anhand von Ampli-
tuden-Abstands-Kurven auf PS und PDMS. Gezeigt sind experimentelle Daten (rote
Linie) und entsprechende Simulationen mittels harmonischer Niherung (Kreise) bezie-
hungsweise numerischer Losung nach dem Runge-Kutta- Verfahren (Kreuze).

In Abbildung 2.17 sind die experimentell ermittelten Werte der korrigierten Am-
plitude und Phase von Amplituden-Abstands-Kurven auf PS und PDMS gezeigt
(durchgezogene Linie). Fiir die Messungen wurden alle Einstellungen wie oben be-
schrieben beibehalten. Die Anregungsfrequenz wurde bei v = 0,995 - wy gewéhlt.
Auferdem wurden die Phasenwerte entsprechend dem oben ermittelten Wert ¢ ver-
schoben. Zusétzlich zur gemessenen Amplitude und Phase sind in Abbildung 2.17
noch die nach Gleichung (2.39) berechneten Werte fiir die Steifigkeit ks und die
effektive Dampfung a, dargestellt. Fiir die Berechnung wurden die Werte aus Ta-
belle 2.1 verwendet. Dabei wurde jedoch eine Anregungsfrequenz verwendet, die
etwas grofer ist als der im Experiment verwendete Wert von 0,995 - wy. Dies ist ein
Trick, um eine héaufig bei der Anndherung an die Probe bei grofsen zy (29 > a,)
beobachtete Reduzierung der Resonanzfrequenz zu kompensieren. Verursacht wird
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diese zuséatzliche Reduzierung der Resonanzfrequenz durch eine verdnderte Hydro-
dynamik des schwingenden Cantilever in der Ndhe der Probenoberflache [88]. Hau-
fig resultiert daraus auch eine erhdhte Dampfung (kleinere Amplitude), die hier der
Einfachheit halber bewusst vernachléssigt wird. Die fiir die Berechnung verwendete
Anregungsfrequenz wurde so gewéhlt, dass das berechnete k;, bei grofsen zg Null ist.
Fiir ks ergibt sich aus der leicht verédnderten Anregungsfrequenz nur eine Verschie-
bung um einen konstanten Wert und fiir die effektive Dampfung liegt der daraus
resultierende Fehler bei unter 0,05 %.

Neben den experimentellen Daten in Abbildung 2.17 sind noch simulierte Daten
entsprechend der harmonischen Nédherung (Kreise) und nach dem Runge-Kutta-
Verfahren dargestellt (Kreuze). Aus der Simulation mit der harmonischen Ndherung
ergeben sich direkt alle Werte, auch die fir k;; und a. (siche weiter oben). Die
numerischen Simulationen wurden geméf Unterabschnitt 2.2.3 durchgefiihrt. Um
aus dem in der numerischen Simulation gewonnenen z(t) die Amplitude und Phase
zu bestimmen, wurde fiir z(¢ > 10ms) eine Least-Square-Kurvenanpassung mit
einer Funktion der Art z(t) = z; + acos(vt + ¢) vorgenommen. Mit der daraus
erhaltenen Amplitude und Phase wurden, wie fiir die experimentellen Daten, k;,
und «,/m berechnet.

Fiir die Simulationen wurden unter anderem die Werte aus Tabelle 2.1 verwendet.
Dabei kénnen Ay = 0,2aJ, A\;¢ = 0,3, E; = 100 GPa (vergleiche Gleichung (2.7))
und dy = 0,3nm als gegeben angenommen werden. Die weiteren fiir die Wech-
selwirkung zwischen Probe und Cantileverspitze relevanten Parameter (Fs, 7, R)
wurden durch eine manuelle Kurvenanpassung an die experimentellen Daten be-
stimmt. Eine optimale Ubereinstimmung zwischen Simulation und Experiment er-
gibt sich fir R = 11nm, Eps = 0,9 GPa, nps = 170 Pass, Eppys = 0,025 GPa sowie
nepms = 18 Pas. Diese Werte stimmen bis auf einen Vorfaktor fiir die Viskositét
(sieche Abschnitt 2.2.2) innerhalb einer Grofenordnung mit rheologisch ermittelten
Werten fiir die Proben tiberein (vergleiche Abschnitt B.1).

Die gute Ubereinstimmung der experimentellen und simulierten Daten in Ab-
bildung 2.17 zeigt, dass die Berechnung von k. und «,. aus den experimentellen
Daten tatséachlich eine brauchbare beziechungsweise genaue Methode darstellt, um
konservative und dissipative Anteile in der Wechselwirkung zwischen Spitze und
Probe zu separieren. Insbesondere lisst sich aus der sehr guten Ubereinstimmung
der beiden Simulationsvarianten die Giite der harmonischen Naherung unter den
hier gegebenen realen Bedingungen ablesen (vergleiche [18,67]). Nur bei Werten
2o < 20nm ergibt sich fiir die Phase der Amplituden-Abstands-Kurve auf PS eine
deutliche Abweichung zwischen Experiment und Simulation. Die experimentell be-
stimmte Phase verhalt sich dort entgegengesetzt zur Simulation. Begriinden lasst
sich diese Abweichung mit dem in Abbildung 2.16a gezeigten experimentellen Pha-
senverlauf. Im Bereich 2y < 20 nm ist ki, > 0,2 Nm™!, dies entspricht einer relativen
Frequenzverschiebung von

K
el R
wo wim

< —0,0023. (2.55)
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Fiir solch grofse Frequenzverschiebungen verhélt sich die detektierte Phase in Ab-
bildung 2.16a aber entgegengesetzt zur Theorie und ist somit verantwortlich fiir
die beobachteten Abweichungen auf PS. Da die Frequenzverschiebung auf PDMS
wesentlich kleiner ist, ergibt sich hier keine gravierende Abweichung zwischen Simu-
lation und Experiment.

Der prinzipielle Verlauf der in Abbildung 2.17 gezeigten Amplituden-Abstands-
Kurven wurde bereits in Abschnitt 2.3.1 erklart. Die verschiedenen mechanischen
Eigenschaften von PDMS und PS ergeben jedoch einen leicht unterschiedlichen Ver-
lauf fiir die jeweiligen Amplituden-Abstands-Kurven. So steigt auf PDMS die Phase
mit sinkendem zy wesentlich langsamer an als auf PS und die Amplituden-Kurve auf
PDMS zeigt eine deutliche Kriimmung. Ein Vergleich von k;s und a, verdeutlicht
einen unterschiedlichen Wechselwirkungsmechanismus auf PS und PDMS. Wahrend
auf PS die konservativen Kréfte iiberwiegen und iiber die Verschiebung der Reso-
nanzfrequenz zu einer Reduzierung der Amplitude fithren, wird die Reduzierung
der Amplitude auf PDMS durch die Zunahme der Dampfung dominiert. Sowohl die
starkere Dampfung wie auch die Kriimmung der Amplituden-Kurve auf PDMS ist
ein Resultat der groferen Eindringung des Cantilevers in die Probe.

Aus dem Verlauf der Kurven in Abbildung 2.17 auf PDMS und PS lassen sich
qualitative Aussagen fiir den in Unterabschnitt 2.3.2 diskutierten Phasenkontrast
ableiten. Besitzt eine Probe zum Beispiel einen hart-weich Kontrast, dann erhélt
man in der Regel wegen der unterschiedlich starken Eindringung in beide Materia-
lien auch einen dissipativen Kontrast und damit einen Phasenkontrast. Zu einem
gegebenen Setpoint weist das weichere Material eine kleiner Phase als das har-
tere Material auf. Dementsprechend sind bei der Abbildung eines teilkristallinen
Polymers die kristallinen Lamellen an den grofseren Phasenwerten gegeniiber den
amorphen Lamellen erkennbar.

2.4.6 Simulationen und Experimente zum Phasenkontrast

In diesem Abschnitt soll untersucht werden wie groft die Eindringung des Cantile-
vers sein muss, um Phasenkontrast zu erhalten. In Abschnitt 2.3.3 wurde gezeigt,
dass diese Fragestellung einen entscheidenden Einfluss auf die laterale Auflésung
von Zweiphasensystemen haben kann. Deswegen wurden die hier gezeigten Messun-
gen an einem teilkristallinen Polymer vorgenommen, welches ein solches Zweipha-
sensystem darstellt. Bei dem hier verwendet Polymer handelt sich um ein linear
low density Polyethylene (LLDPE) von Sigma-Aldrich®. Dieses wurde oberhalb der
Schmelztemperatur zwischen zwei Objekttriager gepresst. Danach wurde der obe-
re Objekttrager entfernt und die Probe in einem Vakuumtrockenschrank erneut
iiber die Schmelztemperatur aufgeheizt und dann langsam abgekiihlt. Da die Gla-
stemperatur von Polyethylen weit unterhalb der Raumtemperatur liegt, weisen die
kristallinen und amorphen Bereiche einen entsprechenden hart-weich Kontrast auf.

Zur experimentellen Untersuchung der obigen Fragestellung ist es notwendig, die
Eindringung des Cantilevers im Intermittierenden Modus kontrollieren zu kénnen.
Idealerweise sollte die Eindringung ¢ in einem Bereich um Null herum steuerbar
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sein. STARK et al. [10] haben gezeigt, dass sich die Wechselwirkungskrifte zwischen
Cantilever und Probe, und damit die Eindringung des Cantilevers, {iber die Wahl
der Anregungsfrequenz steuern lassen. Die kleinste Eindringung des Cantilevers
ergibt sich fiir eine iberwiegend attraktive Wechselwirkung. Eine solche attraktive
Wechselwirkung lésst sich fiir v > wy erreichen (vergleiche Abbildung 2.10; [10]).

Fiir Anregungsfrequenzen v > wy zeigen die Amplituden-Abstands-Kurven aber
héufig ein bistabiles Verhalten (vergleiche Abbildung 2.10), da zwei stabile Schwin-
gungszustiande fiir den Cantilever existieren. In dem einen Zweig ist die Wechsel-
wirkung im Mittel attraktiv (low-branch), wihrend sie in dem anderen Zweig im
Mittel repulsiv (high-branch) ist. Im netto-repulsiven Zweig ist die Eindringung des
Cantilevers viel grofer als im netto-attraktiven Zweig. Zufillige Wechsel zwischen
diesen beiden Schwingungszustinden, wie in Abschnitt 2.3.1 diskutiert, verbieten
eine genaue Kontrolle der Eindringung und sollten deshalb vermieden werden. Eine
entscheidende Rolle fiir die Wechsel zwischen den Zweigen spielt der Ubergangs-
punkt z; (siche Abschnitt 2.3.1). Denn fiir zy < z; existiert keine Losung mehr des
netto-attraktiven Zweiges (vergleiche Abbildung 2.10), infolgedessen ist der Canti-
lever zum Wechsel in den netto-repulsiven Zweig gezwungen.

Um die Eindringung des Cantilevers kontrollieren zu kénnen, muss die Groke z;
moglichst klein sein. Dadurch wird die Wahrscheinlichkeit fiir einen Wechsel zwi-
schen den Zweigen reduziert. Idealerweise sollte z; = O nm sein, denn dadurch wird
ein Wechsel in den repulsiven Zweig am besten vermieden. In Abbildung 2.18 wird
der Einfluss unterschiedlicher Grofen auf z; diskutiert. Dort ist z; in Abhéngigkeit
von der freien Resonanzamplitude a, gezeigt. Die Daten wurden aus Simulationen
nach der harmonischen Néherung gewonnen. Sofern nicht anders in der Legende
von Abbildung 2.18 angegeben, wurden die in der Bildunterschrift angegebenen
Parameter fiir die Simulation verwendet.

Aus Abbildung 2.18 wird deutlich, dass der Ubergangspunkt 2, bei groken freien
Resonanzamplituden (beziehungsweise Antriebskréften Fy/m ~ a,) zunédchst line-
ar mit fallender Resonanzamplitude abnimmt. Bei einer weiteren Reduzierung der
Resonanzamplitude fillt der Ubergangspunkt z, immer stéirker ab und hat schlief-
lich unterhalb einer kritischen freien Resonanzamplitude ay, (gestrichelte Linie) gar
keinen Wert mehr. Im Bereich a, < aj besitzt der netto-attraktive Zweig fiir alle z
eine Losung, er ist durchgingig. Aus diesem Grund existiert dort kein Ubergangs-
punkt z; mehr. Der genaue Wert der kritischen Resonanzamplitude héngt von vielen
Parametern ab. Dazu gehoren unter anderem der Elastizitdtsmodul der Probe, die
Steifigkeit des Cantilevers sowie dessen Giite. Aufserdem haben alle Parameter einen
Einfluss, welche die Starke der attraktiven Wechselwirkung beeinflussen, wie zum
Beispiel der Radius der Spitze R und die Hamaker-Konstante Agy. Abbildung 2.18
zeigt eine Zunahme der kritischen Resonanzamplitude ay, wenn die Steifigkeit des
Cantilevers sinkt, die Giite steigt oder der Elastizitdtsmodul der Probe abnimmt.
Analog fiihrt auch eine Zunahme des Spitzenradius R beziehungsweise der Hamaker-
Konstante zu einer Zunahme der kritischen Resonanzamplitude. Dagegen hat die
Dampfung zwischen Cantilever und Probe nur einen minimalen (vernachléssigbaren)
Einfluss. Als letztes resultiert eine Erhohung der Anregungsfrequenz sowohl in einer
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Abbildung 2.18: Abhingigkeit des Ubergangspunktes z; von der freien Resonanzam-
plitude a, bei unterschiedlichen Parametern. Die Daten wurden aus Simulationen ge-
wonnen. Soweit in der Legende micht anders angegeben, wurden folgende Parameter
verwendet: 7 = O0Pas; By = 100GPa; E; = 1GPa; A;; = 0,3; Ay = 0,2al];
R=10nm; dy = 0,3nm; k = 10Nm~!; Q = vVkm/a = 92,58 - Vk, Fy/m = a,w}Q~';
wo = Vk/m = 2,909 - 10°Vk rads~'; die Anregungsfrequenz v wurde so gewdhlt, dass
v>wy und a=0,9-a, ist.

Erhohung der kritischen Resonanzamplitude wie auch in einem kleiner werdenden
Anstieg von z(a,). Eine detaillierte Diskussion iiber die Abhéngigkeit der kritischen
Resonanzamplitude von der Anregungsfrequenz wurde bereits von SANTOS et al.
vorgenommen |[6].

Die oben gezeigte Abhéngigkeit der kritischen Resonanzamplitude a; von den
Wechselwirkungsparametern und den Parametern der Oszillation ldsst sich quali-
tativ verstehen. Dazu muss man sich zunéchst klar machen, dass eine Reduzierung
des Ubergangspunktes z, bei einer festen Anregungskraft (oder Resonanzamplitude
a, > ay) zu einer Erhohung der kritischen Resonanzamplitude fiihrt. In Unterab-
schnitt 2.3.1 wurde die Position des Punktes z; bei einer festen Anregungskraft
(Resonanzamplitude) diskutiert. Dort wurde gezeigt, dass sich der Ubergangspunkt
z; aus einem Wechsel der Richtung der Verschiebung der Resonanzfrequenz ergibt.
Dies geschieht, weil die Reduzierung der Schwingungsamplitude aufgrund attrakti-
ver Kréfte nicht mehr ausreicht, um repulsive Beitrage entsprechend stark zu un-
terdriicken. Demnach ist es moglich, den Ubergangspunkt z mit einer Verinderung
der Sensitivitit des Systems oder der wirkenden Kréfte zwischen Spitze und Probe
zu verschieben. Insbesondere fiihrt eine Erhohung der Sensitivitéat des schwingenden
Systems zu einer Verringerung von z; und damit zu einer Erhohung der kritischen
Resonanzamplitude. Ahnlich verhélt es sich bei einer Reduzierung der repulsiven
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vrads™!  wp [rads™]  Fo/m [ms™?] m=k/wi [kg] k[Nm™'] @
2m - 53977 2w - 53838,5 62,4 10,49 - 1072 1,2 110

Tabelle 2.2: Ermittelte Parameter fiir den hier verwendeten Cantilever

beziehungsweise bei einer Erhohung der attraktiven Kréfte. Dies kann zum Bei-
spiel durch eine Verringerung des Elastizitdatsmodules der Probe oder durch eine
Vergrokerung des Spitzenradius erreicht werden. In beiden Féllen ergibt sich eine
grofsere mogliche Verschiebung der Resonanzfrequenz durch die attraktiven Kréfte
und damit eine Reduzierung von z;.

Aus praktischer Sicht ergeben sich daraus drei Moglichkeiten, um einen durch-
gehenden netto-attraktiven Zweig und damit eine stabilere Messung zu erhalten.
Eine dieser Mdglichkeiten ist die Reduzierung der Anregungskraft und damit der
Resonanzamplitude [89]. Unter den oben verwendeten Bedingungen miisste die Re-
sonanzamplitude fiir einen Cantilever mit k& = 42N m™! kleiner als 15 Nanometer
sein, um einen durchgehenden attraktiven Zweig zu erhalten. Bei solch kleinen Am-
plituden kann sich aber aufgrund von elektronischem und optischem Rauschen das
Signal-zu-Rausch Verhéltnis verschlechtern. Aufterdem zeigen Simulationen, dass
unter diesen Bedingungen der netto-attraktive Zweig nur in einem sehr kleinen Be-
reich der Anregungskraft iberhaupt eine Eindringung des Cantilevers in die Probe
aufweist. Die Eindringung ist aber fiir Phasenkontrast zwingend notwendig. Wei-
tere Moglichkeiten, um einen durchgehenden attraktiven Zweig zu erhalten, sind
eine Erhohung der Giite oder die Verwendung eines Cantilevers mit einer kleineren
Federkonstante k. Zur Erhchung der Giite kann eine Q-Control verwendet wer-
den [3,90,91]. Bei der Q-Control handelt sich um ein Gerét, bei dem das Detektor-
signal um 90° phasenverschoben zum Anregungssignal des Cantilevers hinzu addiert
wird. Dadurch wird eine selektive Verstiarkung der Resonanz erreicht, die Giite ()
wird grofser. Allerdings hat die Q-Control zwei entscheidende Nachteile. Zum einen
verringert sich damit die Scangeschwindigkeit (vergleiche Gleichung (2.22)), zum an-
deren ist die theoretische Behandlung der Oszillation des Cantilever mit Q-Control
wesentlich schwieriger als ohne [91].

Aus diesen Griinden wurde hier auf die letzte Moglichkeit, die Reduktion der
Cantilever Steifigkeit, zuriickgegriffen. Fiir die im Folgenden gezeigten Messungen
wurde ein Pointprobe® FM Cantilever von NanoWorld® mit einer Steifigkeit von
k = 1,2Nm~! verwendet. Die Steifigkeit des Cantilevers wurde iiber eine Kurvenan-
passung des thermischen Rauschens bestimmt [41,45|. Alle anderen Parameter fiir
diesen Cantilever wurden durch eine Kurvenanpassung an eine experimentell aufge-
nommene Resonanzkurve gewonnen (vergleiche vorhergehender Abschnitt). Die so
gewonnen Parameter sind in Tabelle 2.2 bereitgestellt.

In Abbildung 2.19 sind experimentelle Amplituden-Abstands-Kurven mit dem
hier verwendeten Cantilever auf Polystyrol (Fy ~ 1 GPa) gezeigt. Die unterschied-
lichen Farben représentieren verschiedene Resonanzamplituden (oder Anregungs-
kréfte; sieche Legende). Es sind auferdem Scans fiir das Heranfahren an die Probe
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Abbildung 2.19: Experimentelle Amplituden-Abstandskurven fir v > wgy, k =~
1,2Nm~"! und unterschiedliche freie Amplituden ag

(durchgezogene Linie) und das Entfernen des Cantilevers von der Probe (gepunk-
tete Linie) dargestellt. Bei grofen Anregungsamplituden ist deutlich die Hysterese
zwischen dem Heranfahren und dem Zuriickziehen des Cantilevers zu erkennen. Bei
einer Resonanzamplitude von 100 nm und 80 nm koénnen aus Abbildung 2.19 Uber-
gangspunkte von z; ~ 80 nm und z; >~ 47 nm abgelesen werden. Ein Vergleich dieser
Werte mit denen der entsprechenden Simulation aus Abbildung 2.18 (rote Kreise
in der linken Grafik) liefert eine sehr gute Ubereinstimmung. Das gilt auch fiir die
kritische Resonanzamplitude a;. Fiir diese ergibt sich in der Simulation ein Wert
von etwas unter 60 nm. Der experimentell ermittelte Wert schwankt zwischen 60 nm
und 65 nm. Offensichtlich spiegeln die Simulationen, mit den in Abbildung 2.18 ge-
wihlten Parametern, sehr gut das Experiment wider. Die gute Ubereinstimmung
zwischen Theorie und Experiment beweist, dass die Parameter zur Modellierung
der attraktiven Kréfte in der Simulation sehr gut gewéhlt wurden. Ansonsten wé-
re eine deutlicher Unterschied zwischen den ermittelten Werten fiir die kritische
Resonanzamplitude aus Experiment und Simulation zu beobachten.

Zur Bestimmung der Abhéngigkeit des Phasenkontrastes von der Eindringung des
Cantilevers wurde ein und dieselbe Stelle des oben beschriebenen Polyethylens mit
unterschiedlichen Setpoints abgebildet. Die Ergebnisse sind in Abbildung 2.20 dar-
gestellt. Es wurde eine solche Stelle ausgewihlt, an der die Lamellen hauptséchlich
senkrecht zum Substrat stehen. Aus diesem Grund ist die abgebildete Struktur nicht
reprasentativ fiir die gesamte Probe. Abbildung 2.20a zeigt zunéchst das Hohenbild
sowie den trace und retrace Scan der Phase fiir eine Messung im netto-repulsiven
Regime. Dafiir wurde ein steiferer Cantilever mit ¥ = 42Nm™! und v < wy verwen-
det. Fiir die repulsive Messung ist sowohl ein Phasenkontrast wie auch ein Hohen-
kontrast erkennbar. Vor allem stimmen der trace und der retrace Scan der Phase
iiberein. Im Zusammenhang mit dem Hohenkontrast stellt sich hier unter anderem
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Abbildung 2.20: AFM Héhen- und Phasenbilder aufgenommen an der gleichen Stel-
le auf einem teilkristallinen Polyethylen-Film. (a) Messung bei iberwiegend repulsiver
Wechselwirkung zwischen Cantileverspitze und Probe. (b,c,d) Messung bei tiberwiegend
attraktiver Wechselwirkung zwischen Cantileverspitze und Probe. Durch eine Variation
des Setpoints as, kann die Wechselwirkungskraft beeinflusst werden.
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Abbildung 2.21: (a) Profile der Hohe, Phase und Amplitude zu Abbildung 2.20b, entlang
der angedeuteten Linie. (b) Phasenprofile zu den Abbildungen 2.20b-d im Vergleich. (Zur
Driftkorrektur wurde eine unterschiedliche Verschiebung in x-Richtung vorgenommen.)

die Frage, ob dieser kiinstlich, also durch die Regelung verursacht, oder real ist.

Weiterhin enthalten die Abbildungen 2.20b-c¢ ebenfalls Héhen- und Phasenbil-
der (trace und retrace) an der gleichen Stelle. Doch hier wurde die Messung in ei-
nem netto-attraktiven Regime, wie oben beschrieben bei unterschiedlichen Setpoints
durchgefiihrt. Ferner wurde der Cantilever bei einer freien Resonanzamplitude von
a, = 60 nm betrieben. Mit der Variation des Setpoints lassen sich in einem gewissen
Bereich verschiedene Eindringungen des Cantilevers realisieren. Fiir all diese Bil-
der scheint sowohl ein Phasenkontrast wie auch ein Hohenkontrast zu existieren.
Eine genauere Betrachtung von Abbildung 2.20b ergibt jedoch fiir den hochsten
Setpoint ein inverses Verhalten im trace und retrace Scan der Phase. Um dieses in-
verse Verhalten zu verstehen, sind in Abbildung 2.21a Profile von Hohe, Phase und
Amplitude entlang der weifen Linie in Abbildung 2.20b dargestellt. Es ist jeweils
der trace und der retrace Scan gezeigt, wobei der trace Scan rot und der retrace
Scan blau dargestellt ist. Ein Vergleich des trace und retrace Scans zeigt eine gute
Ubereinstimmung in der Hohe, aber bei der Amplitude und der Phase verhalten
sie sich invers. Fiir einen realen Phasenkontrast sollten der trace und retrace Scan
der Phase allerdings iibereinstimmen. Demzufolge muss die in der Phase sichtbare
Struktur ein Fehlerbild sein, welches sich aus dem Regelungsfehler fiir die Ampli-
tude ergibt. Das beobachtete Verhalten der Amplitude ist wiederum eine direkte
Folge der Topographie der Probe.
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Wie aus dem Hohenprofil in Abbildung 2.21a ersichtlich, gibt es in der Topogra-
phie relativ scharfe Stufen. An diesen Stufen kommt es aufgrund der Tragheit der
Regelelektronik des AFM zu leichten Abweichungen der Amplitude vom eingestell-
ten Setpoint (hier 44 nm). Die Richtung der Abweichung hingt dabei von der Scan-
richtung ab. Wenn die Hohe entlang der Scanrichtung an einer Stufe abfillt, dann
wird die Amplitude grofer als der Setpoint und umgekehrt (siehe Abbildung 2.21a).

Bei einer weiteren Reduzierung des Setpoints, wie es in Abbildung 2.20c-d zu
sehen ist, ergibt sich eine bessere Ubereinstimmung zwischen dem trace und dem
retrace Scan der Phase. Abbildung 2.21b zeigt einen detaillierten Vergleich des trace
und retrace Scans der Phase fiir die unterschiedlichen Setpoints an Profilen zu den
Abbildungen 2.20b-d. Die Profile wurden mit Hilfe markanter Punkte, wie Gabe-
lungen von Lamellen, so gewahlt, dass immer die gleiche Stelle auf der Probe dar-
gestellt ist. In den Abbildungen 2.20b-d sind die gewéahlten Profile durch eine weifs
gestrichelte Linie gekennzeichnet. Zur Kompensation eines Drifts der Probe wur-
de zusétzlich eine kleine Verschiebung in der x-Richtung vorgenommen. Aus den
in Abbildung 2.21b gezeigten Phasenprofilen wird deutlich, dass mit kleiner wer-
dendem Setpoint der trace und retrace Scan der Phase immer besser iibereinstim-
men. Gleichzeitig bleibt das inverse Verhalten des trace und retrace Scans fiir die
Amplitude erhalten. Offensichtlich ist bei kleineren Setpoints tatséchlich ein realer
Phasenkontrast von der Probe vorhanden.

Um die Wirkung des Setpoints auf die Messung besser einschétzen zu koénnen,
ist in Abbildung 2.22a eine simulierte Amplituden-Abstands-Kurve mit der Kraft
Fy; und der Eindringung ¢;; im unteren Umkehrpunkt der Schwingung gezeigt. Die
zuvor benutzten Setpoints sind dort als gestrichelte Linien eingezeichnet. Zur bes-
seren Unterscheidung wurde der netto-repulsive Zweig (high-branch) rot und der
netto-attraktive Zweig (low-branch) blau dargestellt, gleichwohl hier nur der netto-
attraktive Zweig von Interesse ist. Die fiir die Simulation verwendeten Parameter
entsprechen denen aus Tabelle 2.2 und der Bildunterschrift von Abbildung 2.18
(G5 = 1 GPa). Geméfs Abbildung 2.22a gibt es fiir einen Setpoint von 44 nm keine
Eindringung des Cantilevers in die Probe. Infolgedessen kann es auch keinen Pha-
senkontrast geben, weil die Wechselwirkung zwischen Cantilever und Probe rein
attraktiv ist.

Erst bei den kleineren Setpoints von 38 nm und 32 nm gibt es eine kleine Eindrin-
gung des Cantilevers in die Probe. Augenscheinlich ist diese kleine Eindringung aber
ausreichend, um einen realen Phasenkontrast hervorzurufen. In Abbildung 2.22b
wird die Abhéngigkeit der Eindringung des netto-attraktiven Zweiges von der Wech-
selwirkungskraft zwischen Cantilever und Probe néher betrachtet. Im unteren Teil
der Abbildung wurde die Viskositdt und damit die Ddmpfung variiert. Es zeigt sich,
dass die Dampfung nur bei sehr groflen Werten fiir die Viskositét 7 einen erkennba-
ren Einfluss auf die Eindringung hat. Auch der Einfluss des Elastizitdtsmoduls der
Probe ist relativ klein, zumindest in dem interessierenden Bereich. Wie aus dem obe-
ren Teil von Abbildung 2.22b ersichtlich ist, steigt die Eindringung oberhalb eines
gewissen Grenzwertes fiir den Elastizitdtsmodul leicht an. Oberhalb einer gewissen
Grenzelastizitdt (hier kleiner 1,5 GPa) ,bricht der attraktive Zweig auf, dass heifst
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Abbildung 2.22: (a) Simulationen einer Amplituden-Abstands-Kurve mit Hilfe der har-
monischen Niherung und unter den im Experiment verwendeten Bedingungen. (b) Ab-
hingigkeit der Eindringung im low-branch von unterschiedlichen Einflussfaktoren.

er ist unterbrochen. Eine Erhohung der attraktiven Wechselwirkung, zum Beispiel
durch einen grofseren Spitzenradius oder eine gréfsere Hamaker-Konstante, wiirde zu
einer Verringerung der Eindringung fithren. Deswegen kann die maximal mdgliche
Eindringung unter den gegebenen Bedingungen auf einen Bereich zwischen 0 bis
0,4nm eingeschrankt werden. Somit ist fiir teilkristallines Polyethylen und wahr-
scheinlich auch fiir viele andere teilkristalline Polymere eine Eindringung von unter
0,4nm ausreichend, um Phasenkontrast zu erhalten.

Wenn fiir den Elastizitatsmodul der amorphen Bereiche ein Wert von E, =
0,01 GPa und fiir die kristallinen Bereiche ein Wert von Ej, = 1 GPa angenommen
wird, dann ergibt sich aus hier nicht gezeigten Simulationen nur eine maximale Dif-
ferenz in der Phase von 0,1°. Der tatsdchlich beobachtete Phasenkontrast ist jedoch
um ein Vielfaches grofer (vergleiche Abbildung 2.21b), er liegt etwa zwischen 1 bis
2°. Ein solch starker Phasenkontrast lésst sich unter den gegebenen Bedingungen
nur realisieren, wenn die Dampfung in den kristallinen Bereichen extrem hoch ist.
Um zum Beispiel bei einem Setpoint von 32nm eine Phasendifferenz von etwa 1°
zu erreichen, miissen fiir die Viskositdt der amorphen Lamellen Werte zwischen 10
bis 100 Pas und fiir die kristallinen Lamellen Werte grofer 5000 Pas angenommen
werden. Aber selbst unter diesen extremen Bedingungen liegt der Unterschied in
der Eindringung zwischen den amorphen und kristalline Lamellen, bei einem Set-
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aus (Abbildung 2.20c) im Vergleich zu einer repulsiven Messung (Abbildung 2.20a). (c)
Resultierendes Modell von der Probenoberfldche.

point von 32 nm, noch unter 0,1 nm. Dies sind beste Bedingungen, um eine optimale
Auflésung fiir die Dicke der kristallinen Lamellen zu erhalten.

Bei einem ersten Blick auf die Phasenbilder in Abbildung 2.20a und 2.20c scheint
die kristalline Phase fiir die netto-attraktive Messung (Abbildung 2.20c) tatséch-
lich diinner zu sein. Aus entsprechenden Phasenprofilen, welche in Abbildung 2.23a
gezeigt sind, ergibt sich eine um etwa 5 bis 10 nm kleinere Halbwertsbreite fiir die
Messung im netto-attraktiven Regime. Dies stellt eine merkliche Verbesserung der
Auflésung im Vergleich zur Messung im netto-repulsiven Regime dar, allerdings zu
Lasten des Signal-zu-Rausch-Verhéltnisses (siche Abbildung 2.23a).

Ein dhnlicher Vergleich in Abbildung 2.23b fiir die Hohe der repulsiven Messung
mit der rein attraktiven Messung aus Abbildung 2.20b zeigt fiir die repulsive Mes-
sung, wie zu erwarten, eine deutlich starkere Eindringung in die amorphen Bereiche
gegeniiber den kristallinen Bereichen. Der Unterschied in der Eindringung betragt
etwa 1 nm. Dieser Wert deckt sich mit Werten aus Simulationen.

Die in der rein attraktiven Messung bestimmte Hohe entspricht nahezu der tat-
sdachlichen Topographie der Probe. Ein kleiner Fehler kann noch von einem Unter-
schied in der attraktiven Wechselwirkung auf den amorphen und kristalline Lamellen
herriihren. Dies folgt aus der Abhéngigkeit der Hamaker-Konstante von der Dichte
p der Probe (s) und der Spitze (t): Ag = m2C'"- 9,0, |5]. Die Konstante C steht dabei
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fiir die Wechselwirkung zwischen zwei Partikeln der Spitze und der Probe. Bei einem
typischen Dichteunterschied zwischen den amorphen und kristallinen Bereichen von
10 bis 15 % ergibt sich unter Verwendung von Simulationen nur ein Fehler von etwa
0,02nm in der Hohe. Die beobachtete Strukturierung der Topographie ist demnach
real. Dementsprechend miissen die kristallinen Lamellen, wie in Abbildung 2.23c
angedeutet, ein wenig aus der Probenoberfliche herausragen. Die zusatzlich einge-
zeichnete Neigung der Lamellen beziiglich der Probenoberflache resultiert aus einem
Vergleich von AFM- und Rontgendaten beziiglich der Langperiode [72].

2.5 Zusammenfassung und Ausblick

Es wurde eine harmonische Naherung zur Beschreibung des Intermittierenden Mo-
dus hergeleitet und diskutiert. Die Beschreibung des schwingenden Cantilevers er-
folgt in dieser Naherung iiber einen harmonischen Oszillator mit effektiven Grofen
fiir die Resonanzfrequenz, die Dampfung und den Ruheabstand zwischen Cantile-
ver und Probe. Die Wechselwirkung zwischen Cantilever und Probe ist in diesen
effektiven Parametern versteckt.

Die Beschreibung des Intermittierenden Modus mit der harmonischen Naherung
erlaubt ein qualitatives Erfassen der Zusammenhénge zwischen den Messgrofen und
den Materialeigenschaften. Dadurch lassen sich zum Beispiel die notwendigen Be-
dingungen fiir Phasenkontrast ableiten. Neben diesen qualitativen Betrachtungen
erlaubt die harmonische Naherung auch eine quantitative Auswertung der Mess-
daten. So konnen aus den experimentellen Daten die effektive Dampfung und die
effektive Resonanzfrequenz bestimmt werden. Dadurch wird eine Separation konser-
vativer und dissipativer Beitrige in der Wechselwirkung zwischen Messspitze und
Probe ermdglicht. Aufserdem konnen mit der harmonischen Né&herung noch stark
vereinfachte Simulationen durchgefithrt werden. Dafiir war es erforderlich ein ein-
fach zu interpretierendes Stabilitatskriterium herzuleiten.

Am Beispiel von zwei Spektroskopiekurven auf PS und PDMS wurde die Auswer-
tung der experimentellen Daten mittels der harmonischen Naherung mit Simulatio-
nen verglichen. Die fiir die Simulationen verwendeten Materialparameter zur Model-
lierung der Wechselwirkung zwischen Messspitze und Probe wurden dabei durch eine
manuelle Kurvenanpassung gewonnen. Sie zeigten eine gute Ubereinstimmung mit
rheologisch an den Proben bestimmten Werten. Gegeniiber der typischerweise in der
Literatur zu findenden direkten Berechnung der Wechselwirkungskraft hat das obige
Verfahren einen entscheidenden Vorteil. Durch die Anpassung der simulierten Werte
an die experimentellen Daten ergeben sich ndmlich direkt Informationen iiber die
Materialparameter. Vor diesem Hintergrund macht es Sinn, die Kurvenanpassung
zukiinftig zu automatisieren. Dann kénnten aus einer einfachen Spektroskopiekurve
quantitative Informationen iiber die elastischen und dissipativen Eigenschaften der
Probe gewonnen werden.

In einem zweiten Teil dieses Kapitels wurde die fiir Phasenkontrast notwendige
Eindringung des Cantilevers in die Probe analysiert. Hierfiir wurde ein teilkristal-
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lines Polyethylen als Modellsystem verwendet. Mit Hilfe von Messungen in einem
iiberwiegend attraktiven Regime gelang es, die Eindringung des Cantilevers iiber
den Setpoint kontinuierlich in einem Bereich von 0 bis 0,4 nm zu steuern. Fiir das
Polyethylen war ein Phasenkontrast zwischen den amorphen und kristallinen Be-
reichen schon bei einer Eindringung von 0,1 nm gegeben. Durch die Verringerung
der Eindringung, war es moglich die Auflosung des AFM fiir die teilkristallinen
Lamellen zu erhéhen. Als nachteilig ist dabei eine Erh6hung des Signal-zu-Rausch-
Verhéltnisses zu bewerten. Offen bleibt die Frage, wie sich der Radius der Spitze
auf die hier vorgestellten Ergebnisse auswirkt. Insbesondere stellt sich die Frage, ob
mit einer Spitze mit kleinerem Radius noch eine weitere Erhéhung der Auflosung
des AFMs fiir heterogene Systeme umsetzbar ist.



3 Weitere experimentelle Methoden
und Grundlagen

3.1 Dynamische Differenzkalorimetrie

Die dynamische Differenzkalorimetrie (kurz DSC) ist ein thermisches Verfahren zur
Bestimmung der von einer Probe abgegebenen beziehungsweise aufgenommenen
Wirmemenge bei isothermer Arbeitsweise beziehungsweise beim Aufheizen oder
Abkiihlen. Abbildung 3.1 zeigt den prinzipiellen Aufbau eines Leistungsdifferenzka-
lorimeters wie es hier verwendet wurde. Dieses besteht aus zwei Messzellen, welche
sich in einer Umgebung konstanter Temperatur befinden. Beide Messzellen verfiigen
jeweils iiber eine Heizeinrichtung und einen Temperatursensor. In der einen Mess-
zelle, hier mit P gekennzeichnet, befindet sich die Probe. Die andere Messzellen ist
leer, sie bildet die Referenz (R). [92]

Bei einer Messung werden beide Messzellen separat beheizt, so dass ihre Tem-
peratur der Vorgabetemperatur des Messprogramms entspricht. Die Differenz der
den beiden Messzellen zugefiihrten Leistung AP = Pp — Pg ist dann ein Mafs fiir
die Wirmemenge AQ, welche fiir eine Anderung der Temperatur der Probe um den
Wert AT aufzubringen ist. Anstelle der zugefithrten Wéarmemenge wird haufig auch
die spezifische Warmekapazitat ¢, angegeben. Diese ergibt sich mit der Pobenmasse
mp aus dem Zusammenhang ¢, = AQAT*ImJ_Dl.

Mit der Differenzkalorimetrie kénnen exotherme oder endotherme Prozesse unter-
sucht werden. Solche Prozesse sind zum Beispiel das Schmelzen oder die Kristallisa-
tion eines Stoffes. Fiir diese mit einer Umwandlungswérme verbundenen Transfor-
mationen ergibt sich fiir die Warmekapazitéit in Abhéngigkeit von der Temperatur
ein Peak bei der Umwandlungstemperatur. Die von diesem Peak eingeschlossene

4 N\
P R
I T Controller
A A
G J
Pp Tp Pr Tr

Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau eines Leistungsdifferenzkalorimeters. (nach [92])

61



62 3 Weitere experimentelle Methoden und Grundlagen
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Abbildung 3.2: (a) Schematische Darstellung eines Rontgenstreuexperiments. (b) Sche-
ma zur Beugungsgeometrie nach Bragg. Die schwarzen Punkte reprdsentieren die Atome.

Fléache ist ein Maf fiir die spezifische Enthalpie der Umwandlung.

Mit Hilfe der spezifischen Enthalpie h(T') ist es moglich, die Kristallinitét einer
Probe zu bestimmen. Dazu muss die spezifische Enthalpie aus einer gemessenen
¢,(T) Kurve iiber folgenden Zusammenhang bestimmt werden [92]

h(T):/T cpdT:ho(Tsmt)—i—/T ¢, dT (3.1)

T=0K Tstm"t

mit der Konstanten hg(Tyqr¢) und der Starttemperatur Ty, der Messung. Die Kon-
stante ho(Tstqre) muss dabei aus einem Vergleich der bestimmten Enthalpie h(7T)
mit theoretisch berechneten Werten h,(7") im vollstdndig amorphen (geschmolze-
nen) Zustand der Probe bestimmt werden. Die spezifische Enthalpie h,(T) einer
zu 100 % amorphen beziehungsweise h.(T') einer zu 100 % kristallinen Probe liegen
fir Polymere tabelliert vor [93]. Fiir Temperaturen oberhalb der Glastemperatur 7,
gilt [92]

he(T) < h(T) < ho(T). (3.2)

Die Kristallinitat y. ergibt sich nach [92] aus dem Zusammenhang

(3.3)

3.2 Rontgenstreuung

Rontgenstrahlung ist eine Form der elektromagnetischen Strahlung in einem Ener-
giebereich von etwa 0,1 bis 250 keV. Dies entspricht einem Wellenldngenbereich von
etwa 5 pm bis 10 nm. Aufgrund dieser kleinen Wellenlénge, die im Bereich atomarer
Absténde liegt, ist die Rontgenstrahlung geeignet zur Strukturuntersuchung von
Kristallen und molekularen Strukturen.

Abbildung 3.2a zeigt den schematische Aufbau eines Rontgenstreuexperiments.
Ein monochromatischer Rontgenstrahl der Wellenldnge A und Intensitat J, wird
an einer Probe gestreut. Die gestreute Intensitdt J wird durch einen Detektor im
Abstand R zur Probe unter Variation des Winkels 26 registriert. Das Ergebnis ist
eine Intensititsverteilung J (s) in Abhéngigkeit vom Streuvektor s bezichungsweise
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g, welcher definiert ist als die Differenz der Wellenvektoren des einfallenden und des
gestreuten Strahles [94]:

_q_ 1

T oo

Fiir den Fall elastischer Streuung, das heift |ko| = |k|, gilt fir den Betrag des

Streuvektors:

(k — ko) (3.4)

2
\s|:3:xsin9 (3.5)

Was passiert eigentlich innerhalb der Probe? Die parallel einfallenden Strahlen
des Primérstrahles treffen auf Elektronen an den Orten r; (i = 1,..., N) und wech-
selwirken mit diesen. Genauer gesagt versetzen sie diese in Schwingung. Die auf
diese Weise angeregten Elektronen emittieren wiederum jeweils eine elektromagne-
tische Welle derselben Frequenz, welche mit der einfallenden Strahlung kohérent
ist. Die von verschiedenen Elektronen ausgehenden Wellen interferieren miteinan-
der, wodurch die gestreute Intensitat von der Beobachtungsrichtung abhangt. Fiir
die Amplitude A in einer bestimmten Beobachtungsrichtung erhédlt man bei Ver-
nachléssigung von Vielfachstreuung (kinematische Theorie) [94]:

N
A(s) = Agh, » _e2miem (3.6)
=1

wobei Ay die Amplitude der einfallenden Welle ist und b, die Streuldnge, welche die
Effizienz der Streuung an einem Elektron repréasentiert. Es wird iiber alle N an der
Streuung beteiligten Elektronen summiert.

Die in einem realen Experiment gemessene Grofe ist aber nicht die Amplitude,
sondern die Intensitdt. Die am Detektor registrierte Intensitat I ist proportional
zum Betragsquadrat der Amplitude

I(s)~|A(s)]". (3.7)

Eingesetzt wird die Rontgenstreuung haufig, um die kristalline Struktur bestimm-
ter Stoffe zu untersuchen. Entscheidend ist dabei die periodische Anordnung der
Atome oder auch Molekiile in einem Kristallgitter. Dieses wird vollstdndig durch
eine ganzzahlige Linearkombination von drei Basisvektoren a,, as und as beschrie-
ben. Im Rahmen der Bragg-Theorie werden die Atome oder Molekiile im Kristall in
parallele Gitterebenen, den so genannten Netzebenen, angeordnet. Diese Netzebe-
nen haben einen festen Abstand d und werden mit Hilfe der Millerschen Indizes (hkl)
charakterisiert, welche die Schnittpunkte h~'ay, k~'a, und [~'as der Netzebene
mit den Basisvektoren des Kristallgitters angeben. Wie in Abbildung 3.2b gezeigt,
fiihrt eine teilweise Reflexion der einfallenden Rontgenstrahlen an den parallelen
Netzebenen genau dann zu konstruktiver Interferenz, wenn die Bragg-Bedingung

nA = 2dsiné (3.8)

erfiillt ist. Wobei n eine natiirliche Zahl ist. Die Bragg-Bedingung stellt nur ein
notwendiges, aber keine hinreichendes Kriterium fiir konstruktive Interferenz dar.
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3.2.1 Rontgenkleinwinkelstreuung

Unter Rontgenkleinwinkelstreuung versteht man die Streuung in einem Winkelbe-
reich von 6 < 4,5°. Entsprechend dem Bragg-Gesetz werden in diesem Winkelbe-
reich periodische Strukturen auf einer makroskopischen Skala, mit einer Langperiode
zwischen einem und mehreren hundert Nanometern, erfasst. Dies rechtfertigt einen
Ubergang von der diskreten Darstellung aus Gleichung (3.6) zu einer kontinuierli-
chen [94]
A(s) = Agh, / p(r) e 2757 gy (3.9)
v

mit der Elektronendichte p(r). Integriert wird tiber das gesamte Streuvolumen V.
Gleichung (3.9) zeigt, dass die Streuamplitude proportional zur dreidimensiona-
len Fouriertransformation der Elektronendichte p(r) ist. Die Fouriertransformation
spielt deshalb eine entscheidende Rolle bei der Interpretation von Beugungsphéno-
menen.

Aus Gleichung (3.9) ergibt sich wiederum fiir die am Detektor gemessene Inten-
sitat

I(s)~ |A(s) = A(s) - A" (s) = A2 V / g (r) e v dr. (3.10)

Dabei ist g (r) die dreidimensionale Korrelationsfunktion
9= oot +) = 5 [ o) p Emyart. @)
Insbesondere bei isotropen Systemen ist g (r) nur noch von r = |r| abhingig.

Durch den Ubergang zu Kugelkoordinaten und Integration iiber den Winkelanteil
ergibt sich dann fiir Gleichung (3.10)

sin [277s]

I(s) ~ A302V 47r/ g (r) dr (3.12)
0

27rs

3.2.2 Bestimmung der Strukturgrofsen teilkristalliner
Polymere

In der Regel ist die dreidimensionale Korrelationsfunktion g (r) nur schwierig zu
interpretieren, da wegen der isotropen Mittelung Informationen verloren gehen, die
nicht zuriickgewonnen werden kénnen. Polymere bilden hier eine Ausnahme, weil
sie lamellenartige Strukturen wihrend der Kristallisation ausbilden. Dabei ist die
laterale Abmessung der Lamellen so grofs, dass sie praktisch nicht zur Streuung im
entsprechenden Winkelbereich beitrégt. Fiir diesen Fall kann die dreidimensiona-
le Korrelationsfunktion ¢ (r) auf eine eindimensionale Korrelationsfunktion K (z)
zurlickgefithrt werden, welche nur von der Verschiebung senkrecht zur Lamelleno-
berfliche abhéngt [95]:

g 1
g(r)= %/ K (rcos @) sin0do = %/ K (rcosf)d(cosb) (3.13)
0 -1
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Einsetzen in Gleichung (3.10) liefert nach partieller Integration den Zusammenhang

[95]:
275 I(s) = 2 /OO K (2) cos [2msz] dr (3.14)
K(z) =4n /000 %I (s) cos [2msz] ds (3.15)

Das heifst, die eindimensionale Korrelationsfunktion, welche im Folgenden nur als
Korrelationsfunktion bezeichnet wird, kann direkt aus den Streudaten berechnet
werden. RULAND hat aufserdem gezeigt, dass auch die zweite Ableitung der Korre-
lationsfunktion direkt aus den Streudaten berechnet werden kann [95,96]

K" (z) = 167r3/ LIHEOI(S) s* — 1 (s)s*| cos [2msz2] ds. (3.16)

Sowohl aus der Korrelationsfunktion, wie auch aus deren zweiter Ableitung lassen
sich quantitative Informationen {iber Strukturgrofen gewinnen [97,98]. Allerdings
ist die zweite Ableitung der Korrelationsfunktion, die auch Grenzflachenverteilungs-
funktion genannt wird, einfacher zu interpretieren. Sie beschreibt die Addition der
verschiedenen Sehnenlédngenverteilungsfunktionen [95,96:

K"(z) = c1 [he(2) + ha(2) = 2hea(2) + heae(2) + .. -] (3.17)

Hier ist ¢; eine materialspezifische Konstante und h_ (z) sind die Sehnenléngenver-
teilungsfunktionen fiir die verschiedenen Grenzflichenabsténde (Sehnenlédngen). Da-
bei bezeichnen die Indizes ¢, a, ca, ... die Art des betrachteten Granzflachenabstan-
des (c - kristalline Dicke, a - amorphe Dicke, ca - Langperiode, ... ). Die Sehnenlén-
genverteilungsfunktion gibt die Wahrscheinlichkeit an eine gegebene Sehnenlénge
anzutreffen. In einem realen Zweiphasensystem wird sie meist die Form einer Gaus-
skurve annehmen. In Abbildung 3.3 ist die Interpretation der Korrelationsfunktion
und der Grenzflichenverteilungsfunktion ausgehen von der Dichteverteilung eines
teilkristallinen Polymers dargestellt.
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Abbildung 3.3: (a) Eindimensionale Elektronendichteverteilung fiir einen idealen Sta-
pel aus kristallinen und amorphen Bereichen mit der Dicke d, (amorph), d. (kristallin)
und der Langperiode L. (b) Korrelationsfunktion zu (a). (c¢) Ableitung der Grenzflichen-
verteilungsfunktion aus der Korrelationsfunktion. (Quelle: [97])



4 Kristallisation von Polymeren

Ausgehend von der Schmelze, in welcher sich die verkndulten Kettenmolekiile gegen-
seitig durchdringen und im Falle hoher Molmassen eine grofse Anzahl von Verschlau-
fungen bilden, ist fiir Polymere kein vollstéandig kristalliner Zustand erreichbar. Die
dafiir notwendige Streckung und Entschlaufung der Kettenmolekiile wiirde eine viel
zu lange Zeit in Anspruch nehmen. Zudem miissten sehr hohe entropische Barrieren
iiberwunden werden. Polymere bilden deshalb einen teilkristallinen Zustand aus.
Es entstehen schichtformige Kristallite (Lamellen), mit einer typischen Dicke von
zehn Nanometern. In den Kristalliten sind die Ketten gestreckt und regelméfig an-
geordnet. Getrennt werden die Kristallite durch amorphe, ungeordnet gebliebene
Bereiche. Die amorphen Bereiche enthalten Kettendefekte (wie zum Beispiel Ver-
zweigungen) und Verschlaufungen, welche weder aufgelost noch in die Kristallite
eingebaut werden kénnen.

Unter normalen Bedingungen kristallisiert zum Beispiel das Polyethylen in einem
orthorhombischen Kristall. Abbildung 4.1a zeigt die 3D Darstellung des orthorhom-
bischen Kristalls von Polyethylen. Des Weiteren ist in Abbildung 4.1b eine verein-
fachte Ansicht fiir diesen Kristall parallel zur c-Achse gegeben. Die Kreise sollen
dabei die Kohlenstoff- (grau) und Wasserstoffatome (blau/weifs) andeuten. Unter
bestimmten Bedingungen kann das Polyethylen auch in anderen kristallinen Anord-
nungen existieren. Eine dieser unter Normalbedingungen instabilen Phasen ist die
monokline Phase. Sie ist in Abbildung 4.1c gegeben. Die Gitterparameter beider
Kristallstrukturen des Polyethylens sind in der Bildunterschrift von Abbildung 4.1
festgehalten.

Der Antrieb fiir die Kristallisation besteht in einer Reduzierung der Gibbsschen
freien Energie G im Kristall gegeniiber der Schmelze. In der thermodynamischen

o¥e LRY

(a) orthorhombisch (b) orthorhombisch (¢) monoklin

a .

Abbildung 4.1: Die zwei wichtigsten kristallinen Phasen des Polyethylens. (a) und (b)
Orthorhombischer Kristall (a = 740A, b= 4,93A, ¢ = 2,53 A) (¢) Monokliner Kristall
(a=809A,b=479A, c=253A, v =107,9°). (Quellen: [99-101])
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Abbildung 4.2: Freie Energie eines kugelformigen Keimes mit Radius 7.

Beschreibung ergibt sich die freie Energie aus [102]

rG = GKT’istall - GSchmelze (41&)
AG = (Hy — Hy) —T(Ss — Sx) =aH —TaS (4.1b)

Hier sind AH die Enthalpie und AS die Entropie der Kristallisation. Prinzipiell
kann eine Kristallisation nur dann erfolgen, wenn die Differenz der freien Energie
aus Gleichung (4.1a) zwischen Kristall und Schmelze kleiner gleich Null ist. Bei
der Abkiihlung aus der Schmelze ist allerdings keine sofortige Kristallisation be-
obachtbar, wenn die Schmelztemperatur T, erreicht wird. Die Schmelztemperatur
ist hier gegeben durch AG = 0. Stattdessen ist eine deutliche Unterkiihlung unter
diese Schmelztemperatur erforderlich, damit die Kristallisation einsetzt. Auferdem
beobachtet man, dass die Kristallisation nicht einheitlich verteilt iiber das gesam-
te Volumen einsetzt, sondern es bilden sich zunéchst einzelne Keime. Diese Keime
wachsen in ihrer Grofe und fiillen schlieflich das gesamte Volumen mit kristallinem
Material auf.

Die Notwendigkeit einer Unterkiihlung lésst sich durch eine nédhere Betrachtung
des Kristallisationsprozesses verstehen. Jeder Kristall, der in der Schmelze entsteht,
wird eine spezifische Grenzflache zwischen dem Kristall und der Schmelze besitzen.
Mit dieser Grenzflache ist jedoch eine Grenzflachenenergie verbunden, welche im-
mer positiv ist. Unter Beriicksichtigung dieses Grenzflacheneffekts ergibt sich fiir
Gleichung (4.1a) [102]

rG = GKristall - GSchmelze + Z Ao (42>

mit der Oberfliche A und der spezifischen Oberflichenenergie o. Abbildung 4.2
zeigt schematisch die Abhéngigkeit der freien Energie AG vom Radius r eines ku-
gelférmigen kristallinen Volumens. Unterhalb eines kritischen Radius r; steigt die
freie Energie zunéchst mit dem Radius an. Deshalb wird ein Keim mit einer Grofe
von r < 1 nicht weiter wachsen. Er ist instabil und zerféllt wieder. Ein solcher kris-
talliner Keim kann nur wachsen, wenn er durch zuféllige Fluktuationen eine Grofe
erreicht, die grofier als die kritische Grofe ist. Dieser Vorgang wird Nukleation oder
Keimbildung genannt. Die Nukleation wird im Abschnitt 4.1 im Detail diskutiert.

Nach der Nukleation folgt ausgehend von dem nukleierten Keim ein radiales
Wachstum der kristallinen Phase. Wie genau das Wachstum auf molekularer Ebe-
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ne ablduft, ist dabei noch ungeklart. Gegenwértig gibt es hierfiir zwei dominan-
te Theorien, die Theorie nach HOFFMAN-LAURITZEN [103] und die Theorie nach
STROBL [97,104]. In der Theorie nach HOFFMAN-LAURITZEN wird davon ausge-
gangen, dass sich die in den Kristall einzubauenden Ketten in einer Art sekundérer
Nukleation direkt an den Kristall anlagern. Dieses Modell wurde durch STROBL
stark kritisiert, weil es nicht alle experimentellen Beobachtungen zuverléassig erkla-
ren kann. STROBL schlégt stattdessen eine Kristallisation iiber eine Mesophase vor.
Diese Mesophase soll sich mit einer Dicke von einigen Nanometern direkt vor der
Kristalloberflache ausbilden. In ihr sind die Ketten teilweise gestreckt und vorori-
entiert. Das eigentliche Kristallwachstum erfolgt dann durch eine Transformation
dieser Mesomorphen Phase zum Kristall, welcher sich an den urspriinglichen Kristall
angliedert.

Beiden Modellen gemein ist die Abhéngigkeit der sich ausbildenden Struktur von
der Kristallisationstemperatur. Je niedriger die Kristallisationstemperatur, desto
kleiner ist die Dicke d. der Kristallite. Dieser Umstand lédsst sich als ein kinetisch
kontrollierter Prozess auffassen. Zunéchst einmal sind tiberhaupt nur Kristallite
oberhalb einer bestimmten Dicke stabil. Denn durch die begrenzte Ausdehnung d.
der Kristallite kommt es zu einer Reduzierung der Schmelztemperatur 7. Dieser
Zusammenhang wird durch die Gibbs-Thomson-Gleichung ausgedriickt [97]

Ty(de) =T (1 — ¢, d; ), (4.3)

wobei T2° die Gleichgewichtsschmelztemperatur und ¢, eine materialspezifische Kon-
stante ist. Die Gleichgewichtsschmelztemperatur gibt die Schmelztemperatur eines
unendlich dicken Kristalls an. Wegen Gleichung (4.3) kénnen bei der Kristallisation
nur Lamellen einer solchen Dicke wachsen, fiir welche die Schmelztemperatur gro-
Ker als die Kristallisationstemperatur ist. Auf der anderen Seite wachsen diinnere
Lamellen lateral schneller als dickere Lamellen, denn fiir den Einbau in einen di-
ckeren Kristall muss ein viel grofserer Teil einer Kette gestreckt werden, was mehr
Zeit erfordert. Folglich wird genau die Lamellendicke die Kristallisation dominieren,
welche bei der eingestellten Kristallisationstemperatur gerade noch stabil ist.

4.1 Klassische Keimbildungstheorie

Das klassische Konzept der Keimbildung wurde durch GIBBS, VOLMER und KoOs-
SEL entwickelt [102]. Es beruht auf der Annahme, dass die Nukleationsbarriere,
aufgrund der Grenzfliche zwischen Kristall und Schmelze, durch Fluktuationen in
der Schmelze iiberwunden werden kann. Wenn der Druck und die Temperatur kon-
stant sind, dann ist die Wahrscheinlichkeit fiir die Anwesenheit eines Keims mit
einer bestimmten Grofe geméf der Boltzmann-Statistik proportional zu [102]

e~ 2G/ksT (4.4)

Die Grofse kg bezeichnet die Boltzmann-Konstante. Gleichung (4.4) beschreibt einen
aktivierten Prozess.
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Basierend auf Gleichung (4.4) und unter Verwendung der Theorie der absoluten
Reaktionsgeschwindigkeit [105] haben TURNBULL und FISCHER [106] folgenden Zu-
sammenhang fiir die Keimbildungsrate I abgeleitet [102]

I = NkgTh te~ (¢ +2Gn/ksT (4.5)

Dabei gibt N die Zahl unkristallisierter Elemente an. Der zweite Term AG,, im Ex-
ponenten reprisentiert die Diffusion eines zu kristallisierenden Elements iiber die
Phasengrenze. Die Temperaturabhéngigkeit dieses Terms dhnelt der Temperaturab-
héngigkeit der Viskositdt n [102]. Die Temperaturabhéngigkeit der Viskositit wird
durch das Vogel-Fulcher-Gesetz beschrieben [97]

_ 2G,
T—-Ty, kgT
Hier ist Tj die Vogeltemperatur. Die Vogeltemperatur liegt etwa 30 bis 70 K unter-
halb der Glasiibergangstemperatur, also der Temperatur bei der ein Polymer in den
Glaszustand iibergeht.

Gleichung (4.6) zeigt, dass AG,,/kgT fiir sehr hohe Temperaturen 7" > Tj néhe-
rungsweise konstant ist. Aus diesem Grund wird dieser Term sehr haufig vernachlés-
sigt. Bei tiefen Temperaturen T' ~ Tj steigt dieser Term dagegen sehr schnell an und
fithrt damit zu einer deutlichen Abnahme der Nukleationsrate in Gleichung (4.5).

Die Keimbildung wird in zwei Formen unterteilt, die homogene und die heterogene
Keimbildung. Sind an der Nukleation keine fremden Oberflichen oder vorgeformte
Keime beteiligt, so spricht man von homogener Nukleation. Bei der heterogenen Nu-
kleation fiihrt dagegen die Anwesenheit fremder Oberflachen zu einer Reduzierung
der kritischen Grofse des Keims und damit zu einer Verringerung der notwendigen
Unterkiihlung.

Inn=a+ (4.6)

4.1.1 Homogene Keimbildung

Fiir eine homogene Keimbildung muss durch spontane Fluktuationen in der Schmel-
ze ein Keim gebildet werden, dessen Grofe die kritische Grofe iibersteigt. Die kri-
tische Grofe ist gerade die Grofse eines kristallinen Keims, bei der die freie Energie
ihr Maximum AG* erreicht (vergleiche Abbildung 4.2).

Um das Verhalten der Nukleationsrate in Abhéngigkeit von der Unterkiihlung
nach Gleichung (4.5) bestimmen zu konnen, ist es erforderlich die kritische freie
Energie eines Keims zu berechnen. Der einfachste Fall ergibt sich hierbei fiir einen
Keim mit der Form einer Kugel vom Radius r. Fiir einen solchen Keim ergibt sich
die freie Energie zu [107,108]

4
AG = §7T7’3Ag + 4nr?o, (4.7)

wobei Ag der spezifische Gewinn an freier Energie und o die spezifische Oberflachen-
energie ist. Durch eine Extremwertanalyse von Gleichung (4.7) ergibt sich schlieflich

16
hom = §W0'3Ag_2. (4.8)
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Mit Hilfe der spezifischen Schmelzenthalpie ah, ldsst sich Ag in Abhéngigkeit von
der Temperatur nédherungsweise schreiben als [107, 108]

T> —T T

Ag = —nhg—2 = —Ahs%.

T (4.9)
Allerdings wurde durch HOFFMAN [109] gezeigt, dass fiir Temperaturen weit unter-
halb der Gleichgewichtsschmelztemperatur eine zuséatzliche Korrektur fiir die spezi-
fische Schmelzenthalpie mit dem Faktor T'/T° erforderlich ist.

Einsetzten der vorangegangen Faktoren in Gleichung (4.5) ergibt fiir die Keim-
bildungsrate der homogenen Nukleation bei Vernachléssigung von AG),

[ = Ve Cen7r? (4.10)

mit den Konstanten [y, C' und dem Volumen V. Der genaue Zusammenhang fiir
die Konstante C' héngt von der gewéhlten geometrischen Form des Keims ab. So-
wohl die Volumenabhéngigkeit, wie auch die Temperaturabhiangigkeit der Nuklea-
tionsrate aus Gleichung (4.10) konnte durch MASSA et al. [110-112] qualitativ und
quantitativ bestétigt werden. Hierfiir verwendeten die Autoren kleine Trépfchen
aus Polyethylenoxid, deren Volumen sie variierten. Jedes Tropfchen diente dabei als
ein Nukleationsexperiment, woraus sich bei einer gegebenen Temperatur und einer
grofsen Anzahl von Tropfchen eine Nukleationsrate bestimmen lasst.

Alle bisher gezeigten Zusammenhénge fiir die Keimbildungsrate wurden fiir nie-
dermolekulare Substanzen hergeleitet. Das heifst, der Kettencharakter der Polymere
wird nicht beriicksichtigt. Eine Beriicksichtigung des Kettencharakters kann iiber
die Behandlung der freien Energie nach FLORY vorgenommen werden [107]. Das Er-
gebnis dieser Behandlung ergibt im Grenzfall eines sehr grofen Molekulargewichts
die gleichen Zusammenhénge wie oben beschrieben.

4.1.2 Heterogene Keimbildung

Im Gegensatz zur homogenen Keimbildung sind bei der heterogenen Keimbildung
fremde Oberflaichen an der Keimbildung beteiligt. Fiir den Fall, dass die spezifische
Grenzflachenenergie zwischen Kristall und Oberflache kleiner ist als die spezifische
Grenzflichenenergie zwischen Kristall und Schmelze, ergibt sich eine Reduzierung
der Oberflichenenergie des Keims gegeniiber der homogenen Keimbildung. Diese
Reduzierung fiihrt wiederum zu einer Erhohung der Nukleationsrate bei einer gege-
benen Kristallisationstemperatur.

Fiir eine weiterfithrende Diskussion der heterogenen Keimbildung wird als Mo-
dell ein Keim in Form einer Kugelkappe verwendet. Dieser Keim soll sich an der
Grenzfliche zum Substrat befinden. Abbildung 4.3 zeigt eine schematische Abbil-
dung eines solchen Keims. Ein Zusammenhang zwischen dem Kontaktwinkel 6§ und
den spezifischen Grenzflichenenergien oy, 03¢ und os¢ kann durch die Youngsche
Gleichung angegeben werden [108|

orpcosl = ogp — o (4.11)
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Abbildung 4.3: Schematische Darstellung eines heterogen nukleierenden Keims in Form
einer Kugelkappe.

Unter Benutzung der Zusammenhénge fiir das Volumen und die Oberfliche der Ku-
gelkappe ergibt sich nach einer Extremwertanalyse folgende kritische freie Energie
der heterogenen Keimbildung [108]

0o\ 2 _ 2
16 TS) 1 (1—cosb) (2+C089):AG20mf(9). (4.12)

G = 3 ks (Ahs AT? 4

Bis auf den letzten Term ist dieser Ausdruck identisch mit dem Ausdruck fiir die
homogene Keimbildung. Fiir Kontaktwinkel kleiner als 90° ergibt sich aber gerade
aus diesem Term eine deutliche Reduzierung der kritischen freien Energie.

Im Unterschied zur homogenen Keimbildung ist die Nukleationsrate jetzt propor-
tional zur Grenzfliche A zwischen Polymerschmelze und Substrat

I = Alje 2Chet/kBT (4.13)

Eine detaillierte Diskussion zur heterogenen Keimbildung wurde von BINSBER-
GEN [113] vorgenommen. Demzufolge soll die heterogene Keimbildung hauptséch-
lich durch Stufen und Vertiefungen in der Oberfliche eines nukleierenden Materials
hervorgerufen werden. Denn wegen der groferen Kontaktflache zwischen Keim und
Substrat wird die kritische freie Energie nochmals reduziert. Aufterdem hat TURN-
BULL [114] gezeigt, dass in Vertiefungen kristallines Material noch oberhalb der
Schmelztemperatur existieren kann. Dieses verbliebene kristalline Material wirkt
dann als Keim fiir die Kristallisation.

Neben den oben angefiihrten Parametern ist auch noch die Grofe der fremden
Oberflache von Bedeutung. Denn eine Nukleation kann nur dann stattfinden, wenn
die Grofe dieser Fliache mindestens mit der Dicke der zu initiierenden Lamelle iiber-
einstimmt [113]. Aus diesem Grund kénnen kleine Partikel eines Nukleierungsmittels
erst ab einer gewissen Unterkiihlung aktiv sein.

4.2 Die Spharolithstruktur

Eine Besonderheit der Kristallisation von Polymeren ergibt sich aus der Nukleation
mit anschliefendem Kristallwachstum. Dadurch entstehen kugelférmige Objekte,
die Sphérolithe genannt werden. In diesen Sphérolithen wachsen die kristallinen
Lamellen bevorzugt in radialer Richtung (siehe Abbildung 4.4a). Die Ketten sind
damit im Mittel tangential zur Oberfliche des Sphérolithen ausgerichtet. Durch



4.3 Epitaktische Kristallisation 73

~

%

(a) (b)

Abbildung 4.4: (a) Mikroskopische Struktur eines polymeren Sphdrolithen. Die kristalli-
nen Lamellen sind weitestgehend radial ausgerichtet. (b) Malteserkreuz eines Sphdrolithen
bei Beobachtung zwischen gekreuzten Polarisatoren. (Quelle: [97])

Verzweigungen der Kristallite wird der gesamte Sphéarolith mit kristallinem Material
aufgefillt.

Wegen des Kettencharakters der Polymere sind die Eigenschaften der Kristallite
stark anisotrop. Sie weisen unter anderem Doppelbrechung auf. In Verbindung mit
der radialen Anordnung der Kristallite im Sphérolith, wird zwischen gekreuzten Po-
larisatoren ein Malteserkreuz sichtbar (siche Abbildung 4.4b). Denn eine Aufhellung
durch Doppelbrechung ist nur dann moglich, wenn die Polarisationsrichtung nicht
parallel oder senkrecht zur Kettenrichtung ist [97].

4.3 Epitaktische Kristallisation

Als epitaktische Kristallisation oder kurz Epitaxie wird eine Form des Kristallwachs-
tums bezeichnet, bei welcher der wachsende Kristall orientiert auf einem anderen
Substrat oder Kristall aufwéchst. Es existieren drei Formen der Epitaxie, die Homo-,
Hetero- und Graphoepitaxie [115]. Die wichtigste dieser Formen ist die Heteroepita-
xie, sie bezeichnete des orientierte Aufwachsen eines Kristalls auf einem Kristall
mit anderer chemischer Zusammensetzung. Sind der Substratkristall und der auf-
wachsende Kristall dagegen chemisch identisch, so spricht man von Homoepitaxie.
Dementgegen bezeichnet die Graphoepitaxie das orientierte Aufwachsen eines Kris-
talls auf einem mikroskopisch strukturierten Substrat, welches nicht zwangsléufig
kristallin sein muss.

Die Moglichkeit der heteroepitaktischen Kristallisation von Polymeren auf kris-
tallinen Substraten wurde zuerst von WILLEMS [28,116] fiir Polyethylen auf Stein-
salz nachgewiesen. WILLEMS kristallisierte das Polyethylen aus Losung auf dem
Steinsalz und beobachtete mit Lichtmikroskopie kleine stdbchenférmige Struktu-
ren auf dem Substrat. Die lange Achse dieser Nadeln war immer entlang der (110)
Richtung des Steinsalzes ausgerichtet. Kurze Zeit spéater zeigte FISCHER [27| unter
Verwendung von Elektronenbeugung, dass es sich bei diesen Objekten um einzelne
Kristallite handelt, die senkrecht (edge-on) auf dem Substrat stehen. Die Kristallite
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Abbildung 4.5: Bevorzugte Orientierung einer Polyethylenkette bei epitaktischer Kris-
tallisation auf (a) Natriumchlorid und (b) Graphit. Gezeigt ist jeweils eine {001} bezie-
hungsweise {0001} Fliche vom Substrat. Auf dem Graphit entsprechen die roten Linien
den maglichen Kettenrichtungen. (vergleiche [29, 81] sowie Abbildung 5.2a und 5.3)

zeigten die gewohnliche orthorhombische Struktur, wobei die (110) Ebene des Po-
lyethylens parallel zur {001} Ebene des Natriumchlorids war. Auferdem zeigte die
(001) Richtung des Polyethylen, welches die Kettenrichtung ist, in Richtung (110)
des Natriumchlorids (siche Abbildung 4.5a).

WELLINGHOFF et al. [117] gelang es allerdings durch Elektronenbeugung zu zei-
gen, dass sich nicht die orthorhombische Phase, sondern die monokline Phase des
Polyethylens im direkten Kontakt zum Natriumchlorid ausbildet. Die monokline
Phase orientiert sich dabei mit der {010} Fliche parallel zur {001} Fliche des
Natriumchlorids. In wenigen Nanometern Entfernung vom Substrat geht die mo-
nokline Phase dann in die orthorhombische Phase iiber [101,118,119]. Der Vorteil
der Ausbildung einer monoklinen Phase besteht in einer besseren Ubereinstimmung
der Gitterparameter zwischen Polyethylen und Natriumchlorid. Als Mak fiir den
Unterschied der Gitterkonstanten dient die Gitterfehlanpassung

=

a — Qg

” (4.14)
wobei a und ag die Gitterkonstanten des epitaktisch wachsenden Materials und des
Substrates sind. Fiir die epitaktische Kristallisation von Polyethylen auf Natrium-
chlorid ergibt sich eine Gitterfehlanpassung von nur 1,6 % beim Aufwachsen der
monoklinen Phase in der (010) Richtung. Demgegeniiber betrigt die Gitterfehlan-
passung 11,7 % fiir die (110) Richtung der orthorhombischen Phase des Polyethylens.
In Kettenrichtung (001) betragt die Gitterfehlanpassung dagegen —4,7 %, wenn drei
Perioden des Polyethylens mit einer Periode des Natriumchlorids verglichen werden.
Auch die von MAURITZ et al. [29] theoretisch berechnete Vorzugsorientierung ei-
ner einzelnen Polyethylenkette stimmt mit der experimentell gefunden Orientierung
tiberein (siche Abbildung 4.5a).

Uneinigkeit besteht {iber den Einfluss der Gitterfehlanpassung fiir das Auftreten
von epitaktischem Wachstum der Polymere. Auf der einen Seite wurde Epitaxie von
Polyethylen auf einer grofsen Anzahl von Alkalihalogeniden mit stark unterschiedli-
chen Gitterparametern beobachtet. Daraus wurde geschlussfolgert, dass eine kleine
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Gitterfehlanpassung keine notwendige Bedingung fiir Epitaxie von Polymeren dar-
stellt [29,120]. Auf der anderen Seite werden nicht nur unterschiedliche kristalline
Modifikationen, sondern auch unterschiedliche Kontaktebenen dieser Modifikatio-
nen zugunsten einer besseren Gitterfehlanpassung aufgezwungen [119].

Neben den Alkalihalogeniden gibt es noch viele weitere Substrate, sowohl organi-
scher wie auch anorganischer Natur, auf denen eine epitaktische Kristallisation von
Polyethylen beobachtet werden kann [29,119]. So haben zum Beispiel TUINSTRA
und BAER [121] die epitaktische Kristallisation von Polyethylen auf Graphit nach-
gewiesen. Auch hier zeigten sich stdbchenférmige Strukturen, die in einer 3-fach
Symmetrie angeordnet waren. Bei diesen stdbchenférmigen Strukturen handelte es
sich wiederum um einzelne Kristallite, welche senkrecht auf der (0001) Ebene des
Graphits stehen (vergleiche Abbildung 5.2a). Elektronenbeugung deutete dabei an,
dass sich die {110} Ebene des orthorhombischen Polyethylens parallel zur (0001)
Ebene des Graphits orientiert. AuRerdem liegen die Ketten (001) in der (0110)
Richtung des Graphits (siche Abbildung 4.5b). Diese experimentell gefundene Aus-
richtung der Polyethylenketten relativ zum Graphit wurde von BAUKEMA und HOP-
FINGER [31]| durch theoretisch Berechnungen an einer einzelnen Kette auf Graphit
bestéatigt. Aufserdem ist es den Autoren zufolge fiir eine einzelne Kette energetisch
giinstiger, sich mit der zick-zack Richtung parallel zum Graphit zu legen.

Entgegen den Ergebnissen von TUINSTRA und BAER [121] zeigten TAKENAKA et
al. [122], dass sich auch auf dem Graphit eine diinne Schicht der monoklinen Phase
des Polyethylens ausbildet. Das bedeutet, die Zickzack-Richtung des Polyethylens
steht senkrecht auf dem Graphit. Aus einem Vergleich der Gitterfehlanpassungen
senkrecht zu den Ketten fiir die monokline Phase mit —5,7 % und der orthorhombi-
schen Phase mit 3,9 %, ergibt sich kein klarer Vorteil fiir die Ausbildung der mono-
klinen Phase. TAKENAKA et al. begriinden die Ausbildung der monoklinen Phase
deshalb mit einem energetischen Vorteil fiir eine Ausdehnung des Kristalls gegen-
iiber einer Kontraktion. Die Gitterfehlanpassung in Kettenrichtung ist fiir beide
Phasen gleich und betrigt 2 %.

Die meisten Arbeiten zur epitaktischen Kristallisation basieren auf Kristallisation
aus Losung. Die Kristallisation aus einer verdiinnten Losung stellt aber einen Son-
derfall gegeniiber der Kristallisation aus der Schmelze dar, weil die Ketten in der
Losung nicht verschlauft sind und eine andere Dynamik besitzen. Demzufolge sollte
sich auch die resultierende kristalline Struktur unterscheiden. Eine weitere Frage
betrifft den Zusammenhang zwischen epitaktischer Kristallisation und heterogener
Keimbildung.

4.3.1 Teilkristalline Struktur bei epitaktischer Kristallisation

Wie oben beschrieben, fiihrt die epitaktische Kristallisation aus Losung zum Auf-
wachsen einzelner Kristallite, welche entsprechend der Symmetrie des Substrates
orientiert sind. Auch bei Kristallisation aus der Schmelze zeigt sich ein orientieren-
der Einfluss auf die resultierende teilkristalline Struktur [38,123].

Neben dem orientierenden Einfluss des Substrates scheinen aber auch die physika-
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Abbildung 4.6: (a) Probenpriparation und AFM-Untersuchung von epitaktisch auf Gra-
phit kristallisiertem Polyethylen. (b) AFM Amplitudenbild im intermittierenden Modus
von der Kontaktfliche des Polyethylens zum Graphit. (Quelle: [34])

lischen Eigenschaften der teilkristallinen Struktur durch die epitaktische Kristallisa-
tion beeinflusst zu werden. In mehreren Arbeiten berichteten zum Beispiel TRACZ et
al. [32-35] von einer ungewohnlich grofen Dicke der kristallinen Lamellen von Poly-
ethylen in der Kontaktfliche zu Graphit (sieche Abbildung 4.6b). Gewonnen wurden
diese Ergebnisse aus AFM Aufnahmen an der Grenzfliche des Polyethylens. Hier-
fiir wurde das Polyethylen nach der Kristallisation vom Substrat abgezogen (siehe
Abbildung 4.6a). Hierbei sind aber noch viele Fragen offen. Zum Beispiel ist bisher
ungeklart, wie weit sich diese Struktur in den Film fortsetzt.

In einer anderen Arbeit untersuchten MAGONOV et al. [38] das Schmelzen eines
sogenannten Polyethylen Einkristalls, einer isolierten kristallinen Lamelle, auf Gra-
phit. Beim Schmelzen dieses Kristalls bildete sich ein sehr diinner Polyethylenfilm
um den Einkristall herum. Nach einer erneuten Abkiihlung der Probe kam es zur
Ausbildung epitaktisch gewachsener Lamellen mit einer Orientierung entsprechend
der Symmetrie des Substrates. Diese Kristallite zeigten aber auch besondere thermi-
sche Eigenschaften. Beim erneuten Aufheizen der Proben schmolzen diese Lamellen
namlich erst bei einer Temperatur von iiber 160 °C. Dieser Wert liegt deutlich ober-
halb der Gleichgewichtsschmelztemperatur von Polyethylen.



5 Probenpraparation und
Charakterisierung

5.1 Das Probensystem

Fiir die im Folgenden vorzustellenden Experimente wurden drei unterschiedliche
Polyethylene (kurz PE) verwendet. Polyethylen wurde deshalb ausgewéhlt, weil re-
lativ viele Substanzen bekannt sind, die eine epitaktische Kristallisation von PE
induzieren. Aufserdem ist Polyethylen eines der am Besten untersuchten System auf
dem Gebiet der Polymerphysik.

Bei den hier verwendeten Polymeren handelt es sich um verzweigte lineare Po-
lyethylene, welche sich in ihrem Verzweigungsgrad unterscheiden. Ein verzweigtes
kineares Polyethylene bestehen aus einer linearen PE Hauptkette, an der sich sta-
tistisch verteilt kiirzere PE Seitenketten befinden. Der Verzweigungsgrad definiert
dabei die Zahl der Seitenketten entlang der Hauptkette. Mit wachsendem Verzwei-
gungsgrad wird der statistische Abstand zwischen zwei benachbarten Seitenketten
entlang der Hauptkette kleiner. Gerade dieser Abstand hat aber einen entscheiden-
den Einfluss auf die kristalline Struktur. Er bestimmt nédmlich die maximale Dicke
der kristallinen Lamellen, weil die Seitenketten nicht mit in den Kristall eingebaut
werden konnen. Somit werden die kristallinen Lamellen mit wachsendem Verzwei-
gungsgrad immer diinner. Die diinneren Lamellen fithren auch zu einer Absenkung
der Kristallisations- und Schmelztemperatur, weil diese von der Lamellendicke ab-
héngig sind [97]. Auferdem ergibt sich aus den diinneren Lamellen eine kleinere
Dichte des kristallisierten Polymers, da der Anteil der kristallinen Bereiche am Ge-
samtvolumen abnimmt. Man spricht deshalb auch von einem linear low density
Polyethylen (LLDPE), wohingegen ein unverzweigtes Polyethylen als high density
Polyethylen (HDPE) bezeichnet wird.

In Tabelle 5.1 sind die wichtigsten Daten fiir die einzelnen Proben zusammenge-
stellt. Fiir jede Probe ist eine Kiirzel angegeben, welches im Folgenden zur Zuord-
nung der Proben verwendet wird. Bei allen Proben handelt es sich um kommerzi-
elle Polyethylene. Die erste Probe mit dem Kiirzel LLDPE1 stammt von Polymer
Source Inc.. Sie besitzt ein Molekulargewicht von M,, = 30kgmol ! mit einer sehr
schmalen Molekulargewichtsverteilung, wie an Hand des Polydispersititsindex von
PDI = 1,04 ersichtlich ist. Dieses Polyethylen wurde durch Hydrierung von Poly-
butadien hergestellt. Aufgrund der Syntheseart enthélt die lineare Polyethylenkette,
laut Herstellerangaben, etwa fiinf bis sechs Ethyl-Verzweigungen pro hundert Koh-
lenstoffatomen der Hauptkette. Mit Hilfe von DSC Messungen wurde nach einer

77
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Kiirzel Quelle M, [kgmol™'] PDI T; [°C] x. [%]
LLDPE1 Polymer Source, Inc. 34,3 1,04 108 43
LLDPE2 Sigma-Aldrich® — — 124 48

HDPE Sigma-Aldrich® 125 — 130 64

Tabelle 5.1: Gegentiberstellung der wichtigsten Daten zu den hier verwendeten Poly-
ethylenen. Die angegebene Kristallinitit wurde mittels DSC bestimmt (Wert bei Raum-
temperatur; zugehorige DSC-Messungen sind in Abschnitt B.2 angegeben).

Kristallisation der Probe bei einer Kiihlrate von 1 Kmin~! und einem anschliefen-
den Aufheizen mit der selben Rate eine Schmelztemperatur von 108 °C ermittelt
(Messungen siehe Abschnitt B.2).

Die zweite Probe mit dem Kiirzel LLDPE2 stammt von Sigma-Aldrich®. Fiir
diese Probe existieren keine Angaben zum Molekulargewicht oder der Molekular-
gewichtsverteilung. Auch iiber den Verzweigungsgrad dieses Polyethylens gibt es
keine Aussagen vom Hersteller. Die mit dem DSC ermittelte Schmelztemperatur
liegt bei etwa 124°C und damit deutlich unterhalb der Schmelztemperatur von
unverzweigtem Polyethylen (siehe weiter unten). Gegeniiber dem LLDPEL1 ist die
Schmelztemperatur aber grofer, d.h. es miissen weniger Verzweigungen vorhanden
sein, welche aber ldngerkettig sein kénnten.

Bei der letzten Probe handelt sich um HDPE. In dieser Probe gibt es nur eine
vernachlassighbare Anzahl an Verzweigungen. Dementsprechend ist die Schmelztem-
peratur fiir HDPE noch grofser als fiir LLDPE2. Die aus DSC-Messungen ermittel-
te Schmelztemperatur betragt 131 °C. Das typische Molekulargewicht betrégt laut
Herstellerangabe M,, = 125 kg mol .

Zur Bestimmung der Strukturparameter aller drei teilkristallinen Proben wurden
Rontgenmessungen durchgefiihrt. Die Messungen erfolgten unter Verwendung einer
Kratky-Kamera mit Rontgenoptik [124,125]. Die Besonderheit der Kratky-Kamera
besteht in einem strichformigen Rontgenstrahl, wodurch eine zusétzliche Intensi-
tatserhohung erreicht wird. Die aufgrund der besonderen Geometrie des Primér-
strahles auftretende Verschmierung der Streudaten wurde nach einem Algorithmus
von STROBL korrigiert [126].

In Abbildung 5.1a sind Rontgenstreuintensititen fiir alle drei Polyethylene in Ab-
héangigkeit vom Betrag des Streuvektors s dargestellt. Fiir diese Messungen wurden
aus allen drei Proben kleine Plattchen mit einer Dicke von etwa einem Millimeter
prapariert (blasenfrei). Nach dem Aufschmelzen fiir 20 Minuten bei 180°C in ei-
nem Vakuumtrockenschrank wurden diese Plattchen bei einer Kiihlrate von etwa
1 Kmin~! kristallisiert.

Abbildung 5.1b zeigt die zu Abbildung 5.1a berechnete Grenzflachenverteilungs-
funktion, geméf Gleichung (3.16). Fiir die Berechnung wurde ein in der Fachgruppe
vorhandenes Programm verwendet. Aus der Grenzflachenverteilungsfunktion lassen
sich direkt die Strukturparameter ablesen. Alle drei Polyethylene weisen demnach
eine vergleichbare Dicke der amorphen Lamellen von etwa 4 bis 5nm auf. In der
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Abbildung 5.1: SAXS an den bulk PE’s. Es sind gezeigt Is*> (a) und die Grenzfiichen-
verteilungsfunktion K" (b).

Langperiode gibt es dagegen deutliche Unterschiede und damit auch in der kristal-
linen Dicke. Fiir LLDPE1 betragt die Langperiode etwa 12nm. Folglich haben die
Kristallite eine Dicke von etwa 6 bis 8 nm, dies deutet sich nur durch eine kleine
Schulter im Maximum des amorphen Peaks an. Fiir LLDPE2 betragt die Langperi-
ode etwa 18 nm. Woraus sich wiederum eine Kristallitdicke von etwa 14 nm ergibt.
Das HDPE zeigt eine sehr breite Verteilung der kristallinen Dicke um 15 bis 20 nm
mit einer Langperiode von ungefihr 25 nm.

5.2 Auswahl und Praparation der Substrate

Vier unterschiedliche Substrate wurden nach zwei Kriterien ausgewéhlt. Zum einen
sollten sowohl Substrate verwendet verwendet, die ein epitaktisches Wachstum von
Polyethylen induzieren, wie auch solche, die kein epitaktisches Wachstum induzie-
ren. Zum anderen miissen aber auch alle Substrate einfach zu reinigen sein, um Ef-
fekte von Verunreinigungen auf der Oberflache ausschliefsen zu konnen. Nach diesen
Gesichtspunkten wurden pyrolytisches Graphit und Natriumchlorid fiir die Unter-
suchung der epitaktischen Kristallisation ausgewéhlt, wihrend Glimmer (mica) und
Silizium-Wafer mit einer natiirlichen Oxidschicht als nicht epitaktische Substrate
dienten.

Graphit

Bei dem hier verwendeten Graphit handelt es sich um hoch geordnetes pyrolyti-
sches Graphit (kurz HOPG). Dies ist ein polykristallines Material, welches durch
Abscheidung von Kohlenstoff aus der Gasphase gewonnen wird [127]. Die einzelnen
Kristallite sind so angeordnet, dass die c-Achse senkrecht zur Oberfliche der Ab-
scheidung steht. In Abbildung 5.2a ist die Kristallstruktur von Graphit dargestellt.
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Abbildung 5.2: (a) Kristallstruktur des Graphits. (b) Schema der hier angewendeten

Praparationsmethode zur Herstellung diimner Graphitfilme. Bedeutung der Farben: blau
= Klebestreifen; grin = Teflonfolie; orang = Kleber; grau = HOPG.

Dort ist zu sehen, dass der Graphitkristall aus einzelnen Schichten besteht, wel-
che nur lose gebunden sind. Diese lose Bindung erlaubt ein einfaches Abziehen der
Schichten und damit die Bereitstellung sauberer und atomar glatter Oberflachen.
Der Abstand zwischen zwei aufeinander folgenden Schichten betragt 0,335 nm. Auf-
grund der Schichtstruktur sind die Eigenschaften des Graphits stark anisotrop. So
ist die thermische und elektrische Leitfahigkeit entlang der c-Achse (also senkrecht
zu den Schichten) sehr viel schlechter als senkrecht zur ¢-Achse.

HOPG ist kommerziell in drei unterschiedlichen Qualitatsstufen verfiighar. Diese
Stufen heiffen ZYA, ZYB und ZYH, wobei ZYA die beste und ZYH die schlechteste
Qualitédt besitzt. Als Mafs fiir die Qualitidt des HOPG dient die Breite des Bragg-
Reflexes der Schichten senkrecht zur c-Aschse in der Réntgenstreuung. Je schmaler
der Bragg-Reflex ist, desto besser orientiert sind die Schichten und desto besser ist
die Qualitét [128].

Das hier verwendete HOPG stammt von der Firma NT-MDT und hat die mittlere
Qualitatsstufe ZYB. Das Material wird in Form eine Blocks mit den Abmessungen
10 x 10 x 2mm? geliefert. Aus diesem Block wurden mehrere Proben gemifi dem
in Abbildung 5.2b gezeigten Schema prépariert. Dazu wurde zunéchst ein gewdhnli-
cher Klebestreifen (Tesa-Film) auf den Block geklebt und fest angedriickt. Wird der
Klebestreifen jetzt vom Block abgezogen, dann verbleibt eine Schicht (mehrere Mo-
nolagen) des Graphits auf dem Klebestreifen. Die verbleibenden Klebeflichen des
Klebestreifens, auf denen sich kein Graphit befindet, wurden anschlieffend mit einer
diinnen Teflonfolie abgedeckt. Im vorletzten Schritt wurde der so praparierte Kle-
bestreifen auf ein Stiick Silizium-Wafer geklebt. Hierfiir wurde ein 2-Komponenten
Epoxidharzkleber (transparent) von Uhu verwendet. Die Teflonfolie verhindert da-
bei, dass sich eine feste Verbindung zwischen Klebestreifen und Kleber ausbilden
kann. Deshalb lasst sich der Klebestreifen nach dem Aushérten des Klebers leicht
abziehen und sowohl auf dem Kleber wie auch am Klebestreifen verbleibt eine diinne
Schicht Graphit. Der Klebestreifen kann jetzt entsorgt werden.

Die Vorteile der nach dieser Art praparierten Proben liegen auf der Hand. Zum



5.2 Auswahl und Préaparation der Substrate 81

(" Nojln

® Nat

Abbildung 5.3: Die Kristallstruktur des Natriumchlorids. Die Gitterkonstante betrdgt
ag = 0,563 nm

einen lassen sich so sehr viele Proben aus nur einem HOPG-Block gleichzeitig prapa-
rieren. Auf der anderen Seite ist der resultierende Graphitfilm sehr diinn, weshalb
die schlechte thermische Leitfahigkeit senkrecht zum Film vernachléssigt werden
kann. Schliefslich hilft die glatte Auflagefliche des Siliziums noch bei der weiteren
Probenpréaparation.

Natriumchlorid

Natriumchlorid ist ein Ionenkristall mit kubischem Kristallsystem. In Abbildung 5.3
ist das Gitter des Natriumchloridkristalls dargestellt. Uber Natriumchlorid ist be-
kannt, dass es epitaktisches Wachstum von Polyethylen induzieren kann. Hier wurde
ein Natriumchlorid Einkristall der Firma Korth Kristalle GmbH verwendet. Dieser
Einkristall hatte eine Grofe von 70 x 40 x 20 mm?. Um aus diesem grofien Einkris-
tall kleinere Stiicke zu praparieren, wurde eine Skalpell und ein kleiner Hammer
verwendet. Das Skalpell wurde mit der Klinge senkrecht beziehungsweise parallel
zu den Oberfldchen des Einkristalls angesetzt. Wegen des ionischen Charakters des
Natriumchloridkristalls fithren leichte Hammerschlage auf die Riickseite der Klinge
zur Abspaltung eines kleineren Kristallstiicks. Die frische Spaltflache diente als Sub-
strat fiir die weiteren Experimente. Bei den Spaltflichen handelt es sich um {001}
Flachen des Kristalls, dies wurde mit Hilfe von Rontgenstreuung sichergestellt (siehe
Abbildung 6.9).

Héaufig kommt es bei der Abspaltung kleinerer Kristallstiicke zu Verunreinigungen
der Oberflache mit sehr kleinen Natriumchlorid Partikeln. Zu deren Entfernung wur-
de ein sehr kurzer Druckluftstol verwendet. Fiir die weitere Verarbeitung wurden
die abgespaltenen Kristallstiicke aulierdem auf einen kleinen Silizium-Wafer geklebt.
Als Kleber wurde dabei Polydimethylsiloxan (Sylgard 184) verwendet, welches ent-
sprechend vernetzt wurde.

Bei der Verarbeitung von Natriumchlorid miissen besonders die stark hygrosko-
pischen Eigenschaften beriicksichtigt werden. Ansonsten konnte ein sich auf der
Oberfliache des Natriumchlorid bildender Wasserfilm die Wirkung vom Substrat auf
das Polymer verhindern. Zur Vermeidung der Ansammlung von Wasser auf der
Oberflache wurden die Spaltung des Natriumchlorid immer nur direkt vor der wei-
teren Verarbeitung vorgenommen. Zusétzlich wurden die Natriumchlorid Substrate
vor der Rotationsbeschichtung (siehe weiter unten) fiir mindestens 10 min unter Va-
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kuum auf 160 °C aufgeheizt. Dadurch kann sich kein Wasserfilm auf der Oberfléche
ablagern oder ein eventuell schon vorhandener Wasserfilm wird wieder entfernt.

Glimmer (mica)

Als Glimmer (englisch: mica) wird eine Gruppe von Schichtsilikaten bezeichnet. Bei
dem hier verwendeten Glimmer handelt es sich um Muskovite-Glimmer (V-1 Qua-
litdt) der Firma Science Services. Das Material wird in Form von Platten mit einer
Dicke von 0,26 bis 0,31 mm geliefert. Die vereinfachte Summenformel fiir Muskovite-
Glimmer lautet K Aly [AlSi3019 (OH),|. Strukturell bestehen alle Glimmer aus einer
Oktaederschicht, die von zwei gegeniiberliegenden Silikatschichten eingeschlossen
wird [129]. Dieses Sandwich bildet wiederum Schichten, die nur sehr schwach tiber
niedrig geladene Zwischenschichten aus Kationen verbunden sind. Charakteristisch
fiir Glimmer ist deshalb die sehr gute Spaltbarkeit parallel zu diesen Schichtpaketen.

Durch das Spalten der Glimmer-Schichten lassen sich einfach saubere und atomar
glatte Oberflichen herstellen. Zur Spaltung der Schichten kann einfach Klebeband
verwendet werden. Dieses wird vollflachig auf die Glimmerplatte geklebt und ab-
gezogen. Beim Abziehen des Klebestreifens werden die obersten Glimmerschichten
mit dem Klebeband mitgerissen. Da die sehr diinnen Glimmerplattchen sich leicht
durchbiegen, wurden auch diese mit 2-Komponenten Epoxidharzkleber von Uhu auf
kleinere Silizium-Wafer aufgeklebt. Uberstehende Rinder des Glimmer wurden mit
einem Skalpell abgeschnitten. Neben der leichteren Handhabung bietet diese Form
der Probenpréaparation auch eine bessere Warmeverteilung.

Glimmer induziert kein epitaktisches Wachstum von Polyethylen.

Silizium-Wafer

Silizium-Wafer sind diinne Scheiben aus kristallinem, zumeist dotiertem, Silizium.
Durch natiirliche Oxidation bildet sich auf diesen Scheiben eine wenige Nanometer
diinne Oxidschicht aus Siliziumdioxid. Diese Siliziumdioxidschicht ist amorph und
bis auf Flusssdure (HF) bestdndig gegen Sauren. Dadurch ergibt sich die Moglich-
keit der einfachen Reinigung der Oberfliche unter Verwendung starker Sauren.
Hier wurden zwei unterschiedliche Sduren zur Reinigung der Wafer verwendet.
Dies war zum einen eine sogenannte Piranha-Lésung und zum anderen Schwefel-
sdure. Bei der Piranha-Losung handelt es sich um eine Mischung von Wasserstoff-
peroxid, Schwefelsédure und destilliertem Wasser im Verhéltnis 35:100:15. Das Mi-
schen der einzelnen Komponenten muss in einem Wasser- oder Eisbad erfolgen, da
die Mischung stark exotherm reagiert. Die Wafer wurden fiir 15 Minuten bei einer
Temperatur von 85 °C in der Piranha-Losung behandelt. Alternativ kann zur Reini-
gung auch nur konzentrierte Schwefelsdure bei Raumtemperatur verwendet werden.
Anschliefsend wurden die so gereinigten Wafer mit reichlich destilliertem Wasser
gespiilt und getrocknet. Zusétzlich zu diesem Vorgang wurden die Wafer noch mit
einem SnowJet (CO,-Kanone) vor und nach dem Atzen mechanisch gereinigt.
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Abbildung 5.4: Herstellung diinner Polyethylenfilme durch Rotationsbeschichtung.

Durch diese Prozedur werden organische Verunreinigungen entfernt, die native
Oxidschicht bleibt aber intakt. Wegen der amorphen Oxidschicht kann es auf diesem
Substrat kein epitaktisches Wachstum von Polyethylen geben.

5.3 Praparation diinner Polyethylenfilme

Auf den oben vorgestellten Substraten wurden Polyethylenfilme mit unterschied-
licher Dicke aufgebracht. Dafiir wurde das Verfahren der Rotationsbeschichtung
verwendet [130,131]. Bei der Rotationsbeschichtung wird das auf ein Substrat aufzu-
bringende Polymer zunéchst in einem Lésungsmittel gelost. Diese Losung wird dann
auf das gewiinschte Substrat gegeben. Nach einer schnellen Rotation des Substra-
tes verbleibt ein diinner Polymerfilm auf dem Substrat. Die resultierende Filmdicke
héngt unter anderem von der Konzentration der Losung, der Rotationsgeschwindig-
keit sowie von den Eigenschaften des Losungsmittels ab.

Fiir Polyethylen existieren keine guten Losungsmittel. Infolgedessen muss die Lo-
sung auf Temperaturen iiber 90 °C aufgeheizt werden, damit sich dass Polyethylen
iiberhaupt 16st. Das gilt auch fiir die zu beschichtenden Substrate und alle Arbeits-
gerdte. Ansonsten wiirde das Polyethylen sofort ausfallen, wenn sich die Losung bei
Kontakt mit dem kalten Substrat oder den Arbeitsgeréten abkiihlt. Unter diesen Be-
dingungen kann eine moglichst homogene Filmdicke nur erreicht werden, wenn das
Losungsmittel sorgfiltig ausgewahlt wird. In dieser Arbeit fand Decahydronaph-
talin (kurz Decalin) als Losungsmittel Verwendung. Dieses hat eine relativ hohe
Siedetemperatur von etwa 180 °C. Losungsmittel mit deutlich niedrigerer Siedetem-
peratur fithren haufig zu inhomogenen Filmdicken. Der Grund dafiir sind Marangoni
Instabilitédten, die durch die erhohte Fliichtigkeit des Losungsmittels nahe der Sie-
detemperatur hervorgerufen werden [132,133].

Abbildung 5.4 zeigt schematisch das Vorgehen fiir die Rotationsbeschichtung.
Die Losungen wurden in einem Olbad auf 90°C (LLDPE1) beziehungsweise 110 °C
(LLDPE2 und HDPE) aufgeheizt. Nach circa fiinfzehn Minuten hat sich das Poly-
ethylen vollstandig gelost. Damit die Substrate wihrend des Beschichtungsvorgan-
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ges nicht auskiihlen kénnen, wurde eine massive Aluminiumplatte angefertigt. Mit
Hilfe einer Nut halt diese Platte sicher auf dem Rotationsbeschichter und kann nicht
verrutschen. Zusammen mit Glaspipetten und den Substraten wurde die Alumini-
umplatte in einem Trockenschrank auf 110°C (LLDPE1) beziehungsweise 130 °C
(LLDPE2 und HDPE) aufgeheizt.

Erst unmittelbar vor der Beschichtung wurde die Aluminiumplatte mit dem Sub-
strat auf den Rotationsbeschichter aufgesetzt (Halteeinrichtung mit Vakuum). Mit
der ebenfalls vorgewdrmten Glaspipette wurden dann etwa 1001l der heiftfen Lo-
sung auf das Substrat aufgebracht und der Rotationsvorgang gestartet. Die Rota-
tionsgeschwindigkeit betrug 2000 min~—! und die Rotation wurde fiir eine Minute
aufrechterhalten.

Nach der Beschichtung wurden die Proben fiir mindestens zehn Stunden unter
Vakuum bei etwa 80 °C getrocknet. Dadurch wird das bei der Beschichtung in den
Filmen verbleibende Losungsmittel entfernt. Im Anschluss wurden die Proben un-
ter Vakuum im Trockenschrank fiir etwa eine Stunde auf 160 bis 180 °C, also deut-
lich oberhalb der Schmelztemperatur, aufgeheizt. Nach Ablauf der Stunde wurde
der Trockenschrank einfach ausgeschaltet. Die folgende Abkiihlung des Trocken-
schrankes und damit der Proben erfolgte mit einer Rate von 0,5 bis 1 Kmin~!. Erst
nachdem der Trockenschrank auf unter 80°C abgekiihlt war, wurde das Vakuum
gebrochen und die fertigen Proben entnommen.

Die Dicke der préaparierten Filme wurde durch eine Verédnderung der Konzentra-
tion ¢ der Losung variiert. Die Herstellung der Losungen erfolgte durch Einwiegen
der gewiinschte Masse m,,; des Polymers und Auffiillen mit dem Losungsmittel auf
eine Gesamtmasse von m, = ¢ 'my,. Das heift, die hier angegebene Konzentrati-
on entspricht dem Massenanteil des Polymeres an der Losung. Die Konzentration
wurde in einem Bereich von 0,3 bis 3wt% (Gewichtsprozent) variiert.

5.3.1 Bestimmung der Filmdicke

Zur Bestimmung der Filmdicke der préaparierten Filme wurde das AFM verwendet.
Hierzu wurde in die getrockneten Filme auf den Silizium-Wafern mit einem Skalpell
ein Kratzer gemacht. Das Silizium wird dabei wegen seiner Harte nicht beschadigt.
Der in dem Polymerfilm entstandene Kratzer wurde mit dem AFM vermessen. In
Abbildung 5.5a ist an einem Beispiel das mit dem AFM gemessene Profil eines
solchen Kratzers gezeigt. Deutlich ist die Vertiefung des Kratzers zu erkennen, an
dessen Seite es eine markante Uberhohung der Filmdicke gibt. Der Grund fiir diese
Uberhohung ist die Ablagerung von Material beim Erzeugen des Kratzers mit dem
Skalpell. Wie in Abbildung 5.5a gezeigt, wurde die Dicke des Films aus der Tiefe des
Kratzers bestimmt. Dazu wurde eine lineare Kurvenapassung fiir die Substratebene
und die Filmoberflaiche durchgefiihrt. Um Fehler auszuschliefen, wurde diese Mes-
sung jeweils an mehreren Stellen des Kratzers wiederholt und der Mittelwert fiir die
resultierende Filmdicke gebildet. Zuséatzlich wurde die Hohenkalibrierung des AFM
mit kommerziell erhéltlichen Hohengratings von NT-MDT iiberpriift.
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Abbildung 5.5: Bestimmung der Dicke der produzierten Filme mittels AFM. Gezeigt
sind Profile entlang eines Kratzers im Film auf Silizium (a). Die bestimmten Filmdicken
in Abhdangigkeit von der Konzentration der benutzten Losung sind in (b) gezeigt.

Abbildung 5.5b zeigt die Abhéngigkeit der Filmdicke von der Konzentration der
Losung fiir die unterschiedlichen Polyethylene. Alle Filme wurden wie oben be-
schrieben préapariert. Bei gleicher Konzentration ist die sich ergebende Filmdicke
fir HDPE viel grofer als fiir die LLDPEs. Der Grund dafiir muss ein deutlich
grokeres Molekulargewicht des HDPE gegeniiber den LLDPESs sein. Dadurch wird
die Viskositéat der Losung grofser und dementsprechend der resultierende Film di-
cker [130].

5.4 Praparation der DSC-Proben

Fiir DSC-Messungen wurden die Substrate mit den Polyethylenen gemischt. Da-
zu wurden zunéchst die Substrate zu einem feinen Pulver gemorsert. Jedes einzelne
Pulver wurde dann ebenfalls im Morser mit dem Polyethylen vermischt. Die Kompo-
nenten der Mischung wurden entsprechend abgewogen, so dass eine Mischung jeweils
zwei Teile Polyethylen und einen Teil eines pulverisiertes Substrates enthielt. Die so
praparierten Mischungen wurden anschliefsend in DSC-Pfannchen gepresst und fiir
mindestens 10 min bei 160° im DSC aufgeschmolzen.






6 Einfluss des Substrates auf die
Kristallisation von Polymeren

Ausgehend von strukturellen Beobachtungen und DSC Messungen wird in diesem
Abschnitt zunéchst der Einfluss der in Abschnitt 5.2 vorgestellten Substrate auf die
Nukleation von Polyethylen mit verschiedenen Verzweigungsgraden untersucht. Der
Schwerpunkt liegt dabei auf einer Unterscheidung zwischen epitaktischer und nicht
epitaktischer Kristallisation.

Im Anschluss werden die Eigenschaften der teilkristallinen Struktur des Poly-
ethylens bei epitaktischer Kristallisation auf Graphit und Natriumchlorid néher
untersucht. Insbesondere der Einfluss des Verzweigungsgrades auf die teilkristalline
Struktur steht dabei im Vordergrund des Interesses.

Zu Charakterisierung der Morphologie der teilkristallinen Struktur des Polyethy-
lens kommt hauptsédchlich das AFM zum Einsatz. Dazu wurden diinne Filme aus
Polyetyhlen auf den unterschiedlichen Substraten prépariert und deren Oberseite
mit dem AFM im Intermittierenden Modus untersucht. Alle Messungen wurden
mit dem in Unterabschnitt 2.4.4 beschriebenen AFM und den dort aufgefiihrten
Cantilevern durchgefiihrt. Es wurde stets eine iiberwiegend repulsive Wechselwir-
kung zwischen Spitze und Probe eingestellt. Dazu wurde eine Anregungsfrequenz
kleiner der Resonanzfrequenz des Cantilevers gewahlt. Des weiteren wurde der Set-
point immer so gewahlt, dass er etwa das 0,7 bis 0,9fache der freien Amplitude
betrug.

6.1 Einfluss der Substrate auf die Nukleation

Fiir die Diskussion des Einflusses der unterschiedlichen Substrate auf die Nukleation
des Polyethylens bietet sich zunéchst eine Betrachtung der kristallinen Struktur auf
einer relativ grofen Skala an. Aber auch auf einer kleineren Skala sind verwertbare
Informationen vorhanden. Des Weiteren dient die Kalorimetrie der Untersuchung
des Nukleationsverhaltens der Substrate.

6.1.1 Folgerungen aus der teilkristallinen Struktur

Abbildung 6.1 zeigt AFM Hohenbilder von der Oberseite diinner Filme aus LLDPE1
auf Glimmer, Silizium, Graphit und Natriumchlorid (vergleiche Kapitel 5). Alle Fil-
me wurden, wie in Abschnitt 5.3 beschrieben, aus einer Losung mit einer Konzen-
tration von 2wt% durch Rotationsbeschichtung préapariert und kristallisiert. Die

87
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Abbildung 6.1: AFM Hohenbilder von Filmen aus LLDPE1 kristallisiert auf (a) Glim-
mer, (b) Graphit, (c) Silizium und (d) Natriumchlorid. Die Dicke der Filme betrdgt etwa
160 nm.

resultierende Filmdicke der hier gezeigten Filme betragt etwa 160 nm.

Fiir die Filme auf Glimmer und Silizium ist eine sphérolithische Struktur er-
kennbar, wobei im Zentrum der Sphirolithe eine deutliche Uberhéhung auffillt.
Direkt nach der Rotationsbeschichtung, das heifst vor der Kristallisation, waren kei-
ne solchen Uberhshungen vorhanden. Infolgedessen miissen die Uberhthungen ein
direktes Resultat der Kristallisation sein. Die Kristallisation startet vorzugsweise
mit heterogener Keimbildung, bei welcher sich der Keim an der Grenzfliche zum
Substrat oder an im Film vorhandenen Partikeln bildet. Der neu gebildete Keim
wachst nun zu einer Kugel aus kristallinem Material heran. In Anbetracht der be-
grenzten Dicke des Films, wird die Kugel schnell die Oberfliche des Films erreichen.
Das Wachstum senkrecht zum Substrat wird gestoppt. Hierbei gibt es offensichtlich
einen begrenzten Transport von kristallisierbarem Material in Richtung der Kris-
tallisationsfront, so dass sich eine Uberhohung bildet. Das weitere Wachstum des
Sphérolithen erfolgt nun in lateraler Richtung, also parallel zum Substrat.

In dem Bereich, wo zwei Sphérolithe aufeinander treffen, ist eine Rille bezie-
hungsweise Vertiefung zu erkennen. Verantwortlich fiir die Entstehung dieser Rillen
ist ebenfalls ein Transport von kristallsierbarem Material zu den Kristallisations-
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Abbildung 6.2: AFM Phasenbilder von LLDPE1 auf mica(Glimmer)/Silizium, Graphit
und Natriumchlorid (Achtung: laterale Skala von (a) ist grofier)

fronten der aufeinanderstofenden Sphérolithe. Im Vergleich zum Glimmer ist die
Spharolithdichte auf dem Silizium wesentlich gréfser. Dies konnte auf eine héhere
Nukleationsrate hindeuten. Allerdings zeigen Aufnahmen mit dem optischen Mi-
kroskop eine stark inhomogene Verteilung der Spharolithdichte iiber den gesam-
ten Film. Eine lokal erhohte Nukleationsrate aufgrund von Verunreinigungen auf
dem Substrat kann deshalb, trotz der aufwendigen Reinigungsprozedur, nicht aus-
geschlossen werden. Fiir die weiteren Betrachtungen ist dieser Umstand aber nicht
von Belang und kann vernachlassigt werden.

Im Gegensatz zum Glimmer und Silizium sind auf dem Graphit und dem Na-
triumchlorid, also den Substraten die ein epitaktisches Wachstum von Polyethylen
induzieren, keine Sphérolithe erkennbar (siche Abbildung 6.1b und d). So sind weder
die zuvor beobachteten charakteristischen Uberhéhungen im Zentrum der Sphéroli-
the noch Rillen an etwaigen Kontaktgrenzen zwischen Sphéarolithen wahrzunehmen.
Bei den vereinzelten Uberhohungen, die auf dem Natriumchlorid in Abbildung 6.1d
zu sehen sind, handelt es sich um Verunreinigungen der Oberflache.

Bis auf das Natriumchlorid sind bei LLDPE2 und HDPE die gleichen Strukturen
auf diesen Substraten zu beobachten. Das Natriumchlorid nimmt hier eine Sonder-
rolle ein, denn auf diesem Substrat konnte fiir HDPE keine epitaktische Kristallisa-
tion beobachtet werden (siehe Abbildung B.4). Es bilden sich stattdessen auch dort
Sphérolithe aus. Auch fiir LLDPE2 auf Natriumchlorid ist nicht immer eindeutige
eine epitaktische Kristallisation erkennbar. Besonders in Filmen mit einer Dicke gro-
fser 300 nm ergibt sich dort ein sphérolithisches Wachstum. In diinneren Filmen ist
teilweise eine geordnete lamellare Struktur der Lamellen zu erkennen. Offensichtlich
stellt das LLDPE2 gerade den Ubergang von der epitaktischen Kristallisation des
LLDPE1 zur nicht epitaktischen Kristallisation des HDPE auf Natriumchlorid dar.

Neben der Struktur auf einer relativ grofen Skala gibt es auch auf kleineren Ska-
len strukturelle Unterschiede. Abbildung 6.2 zeigt AFM Phasenbilder von diinnen
Filmen aus LLDPE1 auf Glimmer, Graphit und Natriumchlorid. Die Dicke dieser
Filme betragt etwa 25nm. Ein Film auf Silizium ist hier nicht gesondert darge-
stellt, weil die Strukturen mit denen auf Glimmer identisch sind. In allen Bildern ist
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deutlich die teilkristalline Struktur des LLDPE1 in Form von hellen und dunklen
Bereichen sichtbar. Die helleren Bereiche entsprechen dabei den kristallinen La-
mellen, wihrend die dunkleren Bereiche die amorphen Lamellen darstellen (siehe
Unterabschnitt 2.3.2). Die teilkristalline Struktur bei epitaktischer Kristallisation
unterscheidet sich demnach signifikant von der bei nicht epitaktischer Kristallisati-
on.

Auf den ersten Blick fillt die laterale Ordnung der teilkristallinen Struktur im
Falle der epitaktischen Kristallisation auf Graphit und Natriumchlorid ins Auge. Da-
gegen scheint es auf Glimmer und Silizium keine bevorzugte laterale Orientierung
zu geben. Fiir die gegenwiartige Diskussion spielt die laterale und auch die vertikale
Orientierung der Lamellen jedoch keine Rolle. Diese werden spéter genauer unter-
sucht. Entscheidend ist hier die laterale Lange der Lamellen. Wahrend die Lamellen
auf Glimmer und Silizium eine Lénge von mehreren Mikrometern erreichen, sind die
Lamellen auf Graphit und Natriumchlorid im Mittel nur einige hundert Nanometer
lang. Dies wird besonders auf dem Natriumchlorid deutlich.

Prinzipiell kann die beobachtete Struktur auf zwei unterschiedliche Weisen ge-
deutet werden. Einerseits ist es vorstellbar, dass die Nukleationsrate im Falle der
epitaktischen Kristallisation viel grofer ist als bei nicht epitaktischer Kristallisation.
Dann sollte insbesondere jede einzelne epitaktisch gewachsene Lamelle aus einem
heterogenen Keim entstanden sein. Nur so lassen sich die kurzen Lamellen erklaren.
Andererseits besteht aber auch die Moglichkeit, dass die epitaktische Kristallisation
nicht im klassischen Sinne, also geméaft Nukleation mit anschlieffendem Wachstum,
ablauft. Wie die Kristallisation stattdessen ablaufen konnte, wird spéater in Unter-
abschnitt 6.1.3 diskutiert.

6.1.2 DSC Experimente

Die Differenzkalorimetrie stellt eine weitere Methode zur Untersuchung des nuklie-
renden Einflusses eines Materials auf ein anderes dar. Denn infolge einer effektiven
heterogenen Keimbildung sollte es zu einer Verschiebung der Kristallisationstempe-
ratur zu hoheren Werten kommen. In Abbildung 6.3 ist die mit dem DSC ermittelte
spezifische Warmekapazitat c, fiir Kiihlkurven von den hier verwendeten Polyethy-
lenen und Mischungen von diesen mit pulverisiertem Glimmer, Graphit und Natri-
umchlorid dargestellt. Eine genaue Beschreibung der Praparation dieser Proben ist
in Abschnitt 5.4 gegeben. Silizium wurde bei diesen Messungen nicht berticksich-
tigt, weil es sich dabei um ein kristallines Material mit einer amorphen Siliziumoxid
Deckschicht handelt. Die notwendige Pulverisierung des Siliziums wiirde dement-
sprechend auch kristalline Oberflichen zur Verfiigung stellen und méglicherweise
zu epitaktischem Wachstum des Polyethylens fithren. Vor den in Abbildung 6.3
gezeigten Kiihlldufen wurden alle Proben fiir fiinf Minuten auf 160 °C (LLDPE1)
beziehungsweise 180 °C (LLDPE2, HDPE) aufgeheizt. Dadurch wird ein vollsténdi-
ges Schmelzen der Proben gewéhrleistet. Der Kiihllauf selbst erfolgte mit einer Rate
von einem Kelvin pro Minute.

In Abbildung 6.3a sind Kiihlkurven fiir LLDPE1 und dessen Mischungen ge-
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Abbildung 6.3: DSC Kiihlldufe mit einer Kiihlrate von 1K min=! fir LLDPE1 (a),
LLDPE2 (b), HDPE (c) und Mischungen von diesen mit Glimmer, Graphit und Natri-
umchlorid.

zeigt. Dort sind Peaks erkennbar, welche die einsetzende Kristallisation und die
damit freiwerdende Schmelzwédrme anzeigen. Bei genauerer Betrachtung fallt zu-
nachst auf, dass die Peakflichen der Mischungen wesentlich kleiner sind als beim
reinen Polyethylen. Dies ist ein Resultat des geringeren Anteils von Polyethylen an
der Gesamtmasse der Probe. Neben der Reduzierung der Peakflache ist aber auch
eine deutliche Verschiebung der Kristallisationspeaks aller Mischungen zu hoheren
Temperaturen im Vergleich mit dem reinen LLDPE1 (schwarz) zu erkennen. Dem-
zufolge sollten alle Substrate einen nukleierenden Einfluss auf das LLDPE1 haben.
Vergleichbare Messungen fiir LLDPE2 in Abbildung 6.3b zeigen dementgegen nur
eine Verschiebung des Kristallisationspeaks bei der Mischung mit Graphit. Bei den
anderen Mischungen stimmt das Maximum des Kristallisationspeaks mit dem des
reinen LLDPE2 {iberein. Offenbar haben diese Substrate keine nachweisbare nu-
kleierende Wirkung auf das LLDPE2.

Die entsprechenden Kiihlkurven fir HDPE sind in Abbildung 6.3c dargestellt.
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Wiederholte Messungen an unterschiedlichen Proben des HDPE zeigen keine eindeu-
tig reproduzierbare Verschiebung der Kristallisationspeaks der Mischungen gegen-
iiber dem reinen HDPE. Die Ursache fiir nicht reproduzierbare Verschiebungen der
Kristallisationstemperatur konnten Lufteinschliisse in der Probe sein. Diese entste-
hen durch die Probenpraparation und konnen wegen des hohen Molekulargewichtes
des HDPE nur schwer entweichen. Allerdings zeigt sich eine reproduzierbare Ver-
schiebung der Onsettemperatur der Kristallisation fiir die Mischungen mit Graphit
und Glimmer (siehe Inset von Abbildung 6.3c). Wahrend die Kristallisation bei der
Mischung mit Graphit etwa bei 124,5°C einsetzt, ergibt sich fiir die Mischung mit
Glimmer ein Wert von etwa 123,5 °C. Folglich hat das Graphit eine stérkere nukleie-
rende Wirkung auf HDPE als der Glimmer. Erstaunlicherweise hat, wie schon zuvor
beim LLDPE2, das Natriumchlorid keinen mit dieser Methode messbaren Effekt auf
die Keimbildung von HDPE.

Leider kénnen aus den hier gezeigten DSC-Daten keine quantitativen Ergebnisse
fiir die Nukleationswahrscheinlichkeit gewonnen werden. Der Grund dafiir liegt in
einer nicht weiter spezifizierten Gréfse, Form und Verteilung der Substratpartikel in
den Mischungen mit dem Polymer.

6.1.3 Zusammenfassung und Diskussion

Entsprechend den DSC Messungen ist offensichtlich das epitaktische Wachstum von
Polyethylen auf Graphit mit einer stark nukleierenden Wirkung verbunden. Das gilt
fiir alle hier untersuchten Polyethylene. Demgegeniiber zeigt das Natriumchlorid nur
eine nukleierende Wirkung auf LLDPE], jedoch nicht auf LLDPE2 und HDPE. Un-
tersuchungen der teilkristallinen Struktur mit dem AFM zeigen, dass im Falle der
Kristallisation von LLDPE2 und HDPE auf Natriumchlorid kein beziehungsweise
ein undefiniertes epitaktisches Wachstum erfolgt. Insofern geht mit dem Verlust des
epitaktischen Wachstums eine deutliche Reduzierung der nukleierenden Wirkung
des Natriumchlorids einher. Aber worin besteht der Unterschied bei der Kristallisa-
tion von LLDPE1 auf Natriumchlorid gegeniiber der von LLDPE2 und HDPE? Der
augenscheinlichste Unterschied sind die verschiedenen Kristallisationstemperaturen
der verwendeten Polyethylene (vergleiche Abbildung 6.3). Je hoher die Kristallisati-
onstemperatur ist, desto unwahrscheinlicher ist eine epitaktische Kristallisation des
Polyethylens auf Natriumchlorid.

Ein dhnlicher Effekt wie hier auf dem Natriumchlorid wurde frither schon von YAN
et al. [123,134] fiir die epitaktische Kristallisation von Polyethylen auf Polypropylen
beobachtet. Die Kristallisation dieses Systems wurde isotherm bei unterschiedlichen
Kristallisationstemperaturen durchgefiihrt. Epitaktische Kristallisation, im Sinne ei-
ner geordneten teilkristallinen Struktur konnten YAN et al. nur beobachten, wenn
die Kristallisationstemperatur kleiner als eine gewisse Grenztemperatur war. Als
Erkldarung fiir diese Beobachtung fiihrten die Autoren die begrenzte Ausdehnung
der Lamellen des Polypropylens an. Demnach erfolgt keine epitaktische Kristalli-
sation, wenn die sich bei der Kristallisationstemperatur ausbildende Lamellendicke
des Polyethylens grofser ist als die entsprechende Ausdehnung der Lamellen des
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Polypropylens, auf denen die epitaktische Kristallisation erfolgt.

Im Gegensatz zu dem von YAN et al. verwendeten Polypropylen ist Natriumchlo-
rid ein Einkristall. Daher besitzt dieses keine limitierenden Strukturen, in Form von
Lamellen oder dergleichen. Somit sollten Lamellen einer beliebigen Dicke epitak-
tisch auf dem Natriumchlorid wachsen konnen. In Anbetracht dessen muss es einen
anderen Grund fiir das beobachtete Verhalten der Kristallisation von Polyethylen
auf Natriumchlorid geben. Einen weiteren Anhaltspunkt fiir eine mogliche Erkla-
rung liefern die Arbeiten von MAGONOV et al. [38]. MAGONOV et al. haben gezeigt,
dass bei epitaktisch kristallisiertem Polyethylen auf Graphit eine duflerst stabile
kristalline Schicht des Polyethylens im direkten Kontakt zum Graphit existiert. Die
ermittelte Schmelztemperatur dieser Schicht lag weit oberhalb der Gleichgewichts-
schmelztemperatur des Polyethylens von etwa 141,6 °C [135].

Im Rahmen einer Diplomarbeit [136], welche wihrend der Zeit der Niederschrift
der vorliegenden Arbeit angefertigt wurde, ist die Schmelztemperatur einer solchen
Schicht fiir LLDPE1 auf Graphit mittels hotstage AFM néher untersucht worden. In
Filmen mit einer Dicke grofer fiinf Nanometer ist demzufolge keine messbare Erho-
hung der Schmelztemperatur feststellbar. Die Schmelztemperatur dieser Filme liegt
unter 110°C und entspricht damit dem im DSC ermittelten Wert. Erst in Filmen
mit einer wesentlich geringeren Dicke war eine Erhchung der Schmelztemperatur
um etwa 12°C auf 120°C zu beobachten. Wegen experimenteller Probleme gibt es
jedoch keine verléssliche Aussage iiber den Grenzwert der Filmdicke, unterhalb des-
sen eine Erhchung der Schmelztemperatur auftritt. Vermutlich beschrankt sich die
Erhohung der Schmelztemperatur aber nur auf wenige Monolagen des Polyethylens,
was einer Filmdicke von 0,5 bis 2 nm entspricht.

Eine Erhohung der Schmelztemperatur des Polyethylens durch eine Verdickung
der Lamellen nahe dem Graphitsubstrat, wie von TRACZ et al. [33-35] gefunden,
ist praktisch ausgeschlossen. Denn um eine Erhéhung der Schmelztemperatur im
LLDPE1 um 12°C zu erreichen, miissten die kristallinen Lamellen etwa doppelt so
dick sein wie normal [137]. Tatséchlich ist aber die Langperiode in den Filmen von
LLDPE1, die eine Erhéhung der Schmelztemperatur zeigen, vergleichbar mit der
Langperiode in Filmen ohne Erhéhung der Schmelztemperatur. Unterstiitzt wird
diese Aussage zusitzlich durch eine Arbeit von MAGONOV et al. [39,138|, in der
ebenfalls eine Erhchung der Schmelztemperatur fiir Alkane (sehr kurze PE Ketten)
auf Graphit beobachtet wurden. Fiir dieses System kann keine weitere Verdickung
der Lamellen erfolgen, weil die Alkanketten schon unter normalen Bedingungen im
Alkankristall vollstandig gestreckt sind. Ein weiteres Argument gegen eine Erhohung
der Schmelztemperatur durch eine Lamellenverdickung sind die von MAGONOV et
al. [38] ermittelten Schmelztemperaturen im Polyethylen. Diese lagen weit oberhalb
der Gleichgewichtsschmelztemperatur. Wobei die Gleichgewichtsschmelztemperatur
die obere Grenze der Schmelztemperatur eines Polymers, nédmlich die fiir einen
unendlich ausgedehnten Polymerkristall, darstellt.

Geméfs Gleichung (4.1b) wird die Schmelztemperatur T definiert iiber

AG=0=nrH, —T,rS,. (6.1)
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Abbildung 6.4: Modell fiir die Nukleation im epitaktischen Fall und im nicht epitakti-
schen Fuall

Demzufolge ergibt sich eine Erhohung der Schmelztemperatur aus einer Erhohung
der Schmelzenthalpie A Hg oder aus einer Verringerung der Schmelzentropie ASs. Ei-
ne Verringerung der Schmelzentropie wire zum Beispiel durch eine Adsorption der
Polyethylenketten in der Schmelze nahe der Grenzfliche zum Substrat moglich. Auf
der anderen Seite ist auch eine Erhéhung der Schmelzenthalpie durch eine direk-
te Wechselwirkung zwischen den Polyethylenketten im Kristall und dem Substrat
denkbar. Das Entscheidende dabei ist allerdings die Tatsache, dass aus einer Er-
héhung der Schmelztemperatur auch eine Erhéhung der Kristallisationstemperatur
resultiert. Im Prinzip ist dann sogar eine Kristallisation des Polyethylens in einer
diinnen Schicht nahe dem Substrat bei Temperaturen oberhalb der im Volumen
beobachteten Schmelztemperatur vorstellbar.

Die ungewo6hnliche Kristallisation in einer solchen diinnen Schicht nahe dem Sub-
strat hat einen entscheidenden Einfluss auf den Ablauf der gesamten Kristallisation
bei epitaktischem Wachstum. Es bietet sich deshalb an, den heterogenen Keimbil-
dungsprozess und damit auch die Kristallisation in eine epitaktische und eine nicht
epitaktische Keimbildung zu differenzieren. In Abbildung 6.4 ist schematisch der
Unterschied im Ablauf der Kristallisation zwischen diesen beiden Formen der hete-
rogenen Keimbildung dargestellt. Im Falle der epitaktischen Kristallisation aus der
Schmelze kann sich demnach zunéchst eine teilkristalline Schicht nahe dem Substrat
ausbilden, wenn die Schmelze abgekiihlt wird. Vermutlich erfolgt die Kristallisati-
on dieser Schicht iiber eine Nukleation mit anschliefendem Wachstum. Die roten
Striche in Abbildung 6.4 verdeutlichen die Orientierung der Ketten im Polymer-
kristall. Die Kristallisationstemperatur dieser Schicht liegt nahe oder oberhalb der
im Volumen beobachteten Schmelztemperatur 7. Ist die Kristallisationstemperatur
grofer als T, dann bleibt das Kristallwachstum zunéchst auf die Ausbildung dieser
kristallinen Schicht beschriankt. Erst wenn die Schmelztemperatur 7T, unterschritten
wird, setzt sich das Wachstum ausgehend von der bereits ausgebildeten teilkristalli-
nen Schicht nahe dem Substrat fort. Es ist keine weitere primére Keimbildung mehr
notwendig. Das Wachstum erfolgt hierbei, wie durch die blauen Pfeile angedeutet,
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senkrecht zum Substrat in den Film hinein, bis dieser vollstdndig mit kristallinem
Material aufgefiillt ist.

Das vollflachige Wachstum senkrecht zum Substrat liefert die Erklarung, weshalb
bei der epitaktischen Kristallisation keine der fiir Sphérolithe typischen Eigenschaf-
ten in den diinnen Filmen beobachtet werden konnten. Im Besonderen kann es nicht
die zwischen zwei Sphérolithen beobachteten Rillen geben, weil diese nur in der di-
rekten Folge eines lateralen Wachstums entstehen.

Im Gegensatz zur epitaktischen Kristallisation bilden sich bei der nicht epitak-
tischen Kristallisation nur einzelne Keime aus und wachsen anschliefsend in ihrer
Grofse. Fiir die Keimbildung ist eine hohe Unterkiihlung unter die Volumenschmelz-
temperatur T erforderlich. Wegen der heterogenen Nukleation entstehen die Keime
bevorzugt an der Grenzflaiche zum Substrat oder an heterogenen Keimbildnern im
Polymer selber (vergleiche Abbildung 6.4). Da die Keime isoliert vorliegen, bilden
sich in der anschliefenden Wachstumsphase Sphérolithe aus.

Mit Hilfe des oben beschriebenen Verhaltens bei epitaktischer Kristallisation aus
der Schmelze, kann auch das Ausbleiben einer epitaktisch gewachsenen Schicht fiir
das HDPE auf Natriumchlorid erkléart werden. Die Argumentation erfolgt dabei un-
ter Verwendung der Thermodynamik beziehungsweise Kinetik dieser Schicht. Denn
bei welchen Temperaturen sich eine solche Schicht bilden kann, hangt von der Wech-
selwirkung mit dem Substrat ab. Ist die Wechselwirkung mit dem Substrat nur sehr
schwach, dann wird sich eine kristalline Grenzschicht nur bei einer deutlichen Un-
terkiihlung unter die Volumenschmelztemperatur 7 ausbilden kénnen. Vermutlich
iiberwiegt bei diesen Temperaturen das laterale Wachstum die Nukleation.

6.2 Teilkristalline Struktur in dunnen Filmen

Ziel dieses Abschnittes ist es, die Eigenschaften der teilkristallinen Struktur von
Polyethylen bei epitaktischer Kristallisation aus der Schmelze genauer zu unter-
suchen. Besonders sollen dabei die Strukturgrofen der teilkristallinen Struktur in
Abhéngigkeit von der Entfernung zum Substrat mit denen einer nicht epitaktischen
Kristallisation im Volumen verglichen werden. Dafiir wurden diinne Filme unter-
schiedlicher Dicke auf verschiedenen Substraten verwendet. Die Dicke der Filme
definiert hierbei den Abstand zum Substrat.

Durch die Verwendung von Polymeren mit unterschiedlichen Verzweigungsgraden
ist es zudem moglich, eine Verdickung der Lamellen zu begrenzen beziehungsweise
zu verhindern. Dadurch lassen sich aussagekréftigere Informationen iiber die teil-
kristalline Struktur in den Filmen gewinnen.

6.2.1 Teilkristalline Struktur bei nicht epitaktischer
Kristallisation

Zur Untersuchung der teilkristallinen Struktur von Polyethylen bei nicht epitak-
tischer Kristallisation wurden Glimmer (mica) und Silizium-Wafer als Substrate
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verwendet. Auf diesen Substraten wurden Filme mit den Polyethylenen LLDPEL,
LLDPE2 und HDPE, geméifs Kapitel 5, mit einer Filmdicke von 25 bis 340 nm pré-
pariert.

AFM Messungen an diesen Filmen zeigen fiir alle Polyethylene eine &hnliche
Struktur, die sowohl auf Glimmer wie auch auf den Silizium-Wafern vorhanden
ist. Es ist deshalb vollig ausreichend, an dieser Stelle nur das Verhalten der teil-
kristallinen Struktur von LLDPE1 auf Glimmer in Abhéngigkeit von der Filmdicke
im Detail zu diskutieren. In Abbildung 6.5 sind entsprechende AFM Hohen- und
Phasenbilder von der Oberseite der Filme des LLDPE1 auf Glimmer mit Filmdicken
von 25nm, 70 nm und 160 nm dargestellt. Wie schon im vorhergehenden Abschnitt
gezeigt, handelt es sich bei den ausgebildeten Strukturen um Sphérolithe (siehe
Abbildung B.3). Diese sind besonders in den dickeren Filmen sehr gut zu erken-
nen. Geméf der Spharolithstruktur sind die Lamellen im Mittel radial beziiglich
der Sphéarolithe ausgerichtet. In Bezug auf die Substratnormale gibt es keine ausge-
zeichnete Orientierung der Lamellen. Dies folgt aus der gewundenen Struktur der
Sphérolithe (,banded spherulites®; vergleiche Abbildung 6.5¢), welche durch eine
Drehung der Lamellen um den Radiusvektor der Sphérolithe verursacht wird [97].

In den diinneren Filmen mit einer Dicke kleiner 160 nm ist keine solche gewun-
dene Struktur der Sphérolithe erkennbar. Stattdessen bilden sich Locher aus und
die Oberfliche des Films wirkt insgesamt rauer. Verursacht wird dieses Verhalten
durch die Einschrénkung der Kristallisation aufgrund der reduzierten Filmdicke.
Damit das Polymer iiberhaupt kristallisieren kann, muss kristallisierbares Materi-
al zu den Kristallisationsfronten diffundieren. Es entstehen Locher. Zudem deutet
die in Abbildung 6.5d und 6.5e zu erkennende Terrassenstruktur der teilkristallinen
Bereiche auf eine bevorzugte Verkippung der Lamellen beziiglich der Substratnor-
malen hin. Diese Tendenz kann mittels eines kinetischen Argumentes erklért werden.
Denn in Anbetracht der reduzierten Filmdicke, werden solche Lamellen den Film
am schnellsten ausfiillen, welche deutlich gegen die Substratnormale geneigt sind.
Fiir Lamellen, die dagegen senkrecht zum Substrat wachsen, wird die Kristallisation
an der Oberfliche des Films oder des Substrates gestoppt.

Detailliertere Untersuchungen zur Abhéngigkeit der teilkristallinen Struktur von
der Kristallisationstemperatur und der Filmdicke bei nicht epitaktischer Kristalli-
sation von Polyethylen auf Silizium wurden von JEON und KRISHNAMOORTTI [139]
vorgenommen. In Abhédngigkeit von der Kristallisationstemperatur beobachteten
die Autoren mittels AFM unterschiedliche Morphologien des Polyethylens. Generell
zeigt sich aber eine Tendenz in Richtung einer flat-on Orientierung der Lamellen mit
sinkender Filmdicke (die Lamellen liegen parallel zum Substrat). Dadurch werden
die hier gefundenen Ergebnisse bestétigt.

6.2.2 Teilkristalline Struktur bei epitaktischer Kristallisation

In diesem Abschnitt soll die teilkristalline Struktur von Polyethylen bei epitakti-
scher Kristallisation genauer bestimmt werden. Ein besonderer Schwerpunkt liegt
dabei auf dem Einfluss des Verzweigungsgrades des Polyethylens auf die resultie-
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Abbildung 6.5: AFM Héhen- und Phasenbilder von der Oberseite diimner LLDPE1
Filme mit unterschiedlicher Dicke (siche jeweilige Bildunterschrift) auf Glimmer. (Noch
gréflere Ausschnitte zu diesen Bildern sind in Abbildung B.3 auf Seite 148 gegeben)
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rende teilkristalline Struktur. Hierfiir wurden die drei sich im Verzweigungsgrad
unterscheidenden Polymere LLDPE1, LLDPE2 und HDPE verwendet (vergleiche
Abschnitt 5.1). Ein Grofteil der im Folgenden vorzustellenden Ergebnisse bezieht
sich auf die epitaktische Kristallisation des Polyethylens auf Graphit. Zusétzlich wer-
den noch Messungen fiir die epitaktische Kristallisation auf Natriumchlorid gezeigt.
Da allerdings nur eine epitaktische Kristallisation von LLDPE1 auf Natriumchlorid
beobachtet werden konnte, beschranken sich diese Betrachtungen auf einen quali-
tativen und quantitativen Vergleich der sich ausbildenden Strukturen zu denen auf
dem Graphit.

Epitaktische Kristallisation auf Graphit

In Abbildung 6.6 sind jeweils Hohen- und Phasenbilder von der Oberseite diinner
Filme mit unterschiedlicher Dicke von LLDPE1, LLDPE2 und HDPE auf Graphit
gezeigt. Die Filmdicke und das Polymer sind in der jeweiligen Bildunterschrift der
Bilder festgehalten. Eine Zeile in Abbildung 6.6, also zum Beispiel die Bilder 6.6a-
¢, entspricht einer vergleichbaren Filmdicke fiir die drei verwendeten Polyethylene.
Dagegen représentieren die Spalten die unterschiedlichen Polyethylene. In der ersten
Spalte sind die Ergebnisse fiir LLDPE]1, in der zweiten Spalte die Ergebnisse fiir
LLDPE2 und in der dritten Spalte die fiir HDPE dargestellt.

Als erstes fillt auf, dass in allen Filmen eine edge-on Orientierung der Lamellen
vorzuherrschen scheint. Das bedeutet, die Lamellen stehen wie bei der epitaktischen
Kristallisation aus Losung mit ihrer schmalen Seite auf dem Substrat. Die laterale
Ausrichtung der Lamellen ist durch ausgezeichnete Richtungen gekennzeichnet. Eine
detailliertere Diskussion der Strukturen soll im Folgenden zunéchst getrennt fiir die
einzelnen Polyethylene gefiihrt werden.

Epitaktische Kristallisation von LLDPE1 auf Graphit

Die Abbildungen 6.6a, d, g und j zeigen die teilkristalline Struktur von LLDPE1
bei epitaktischer Kristallisation auf Graphit in Abhéngigkeit von der Filmdicke. Zur
quantitativen Erfassung der Strukturgréfien in diesen Filmen wurde eine zweidimen-
sionale Fouriertransformation verwendet. Mit Hilfe der Fouriertransformation kon-
nen Periodizitdten und eine mégliche Orientierung besser quantitativ erfasst werden.
In Abbildung 6.7a (links) ist der Betrag einer zweidimensionalen Fast Fouriertrans-
formation (FFT) des Phasensignales eines 2,5 x 2,5 pm grofien Ausschnittes aus der
groferen Abbildung B.6a (sieche Anhang) gegeben. Zur Berechnung der FFT wurde
das Programm ,Gwyddion“ verwendet. Da fiir die Berechnung der FFT periodische
Randbedingungen angenommen werden, ist es erforderlich eine Fensterfunktion zu
verwenden. Die Fensterfunktion zwingt die Daten an den Randern auf Null. Ohne ei-
ne entsprechende Fensterfunktion kommt es zu einer Aufweitung der Spektrallinien
und zum Auftauchen von zusétzlichen Spektrallinien aufgrund von Unstetigkeiten
an den Réndern. Hier wurde die Hann-Fensterfunktion verwendet.

Aus dem Betrag der Fouriertransformation in Abbildung 6.7a (links) ist gut die
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Abbildung 6.6: AFM Hdéhen- und Phasenbilder von der Oberseite diimner Filme aus
LLDPE1, LLDPE2 und HDPE auf Graphit (in der jeweiligen Bildunterschrift ist das
Polymer und die Filmdicke angegeben).
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Abbildung 6.7: (a) Zweidimensionale Fouriertransformation der Phase fir einen
2,5um groflen Ausschnitt von Abbildung B.6a (links) und Schema zur Bestimmung der
Radial- und Winkelverteilung (rechts). (b, ¢) Radial- und Winkelverteilung fiir LLDPE1
auf Graphit von jeweils grofSeren Ausschnitten zu den in Abbildung 6.6 gezeigten Bildern.

3-zéhlige Symmetrie der Anordnung der Kristallite auf dem Graphit zu erkennen.
Allerdings ist es schwierig, aus dieser Darstellung die Langperiode der Kristallite
zu bestimmen. Deshalb wurde geméf dem Schema in Abbildung 6.7a (rechts) eine
Radial- und Winkelverteilung aus diesen Daten bestimmt. Hierfiir wurde ein selbst
geschriebenes C++ Programm verwendet. Zur Bestimmung der Radialverteilung
wird die zweidimensionale Verteilung zunéchst in Ringe einer festen Breite aufge-
teilt. Dieser Vorgang ist schematisch in Abbildung 6.7a (rechts) durch die hellen
und dunklen Ringe angedeutet. Im Anschluss wurden die Werte aller Pixel, die
sich auf einem Ring befinden, aufsummiert und unter Verwendung der Summe al-
ler Pixel der Fouriertransformierten normiert. Das Ergebnis dieser Berechnung ist
eine normierte Radialverteilung der Spektraldichte. Diese Radialverteilung ist bis
auf einen Vorfaktor vergleichbar mit der Lorentz korrigierten Streuintensitit Is%(s)
einer isotropen Probe in der Rontgenstreuung [140], wobei s der Streuvektor ist.
Zur Bestimmung der winkelabhéngigen Verteilung wurde analog zur Bestimmung
der Radialverteilung verfahren. Im Folgenden wird die winkelabhéngige Verteilung
als Winkelverteilung bezeichnet. Zunéchst wurde der in Abbildung 6.7a (rechts)
gezeigte Kreis in gleichgrofe Kreissektoren zerlegt (rote und dunkle Bereiche) und
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anschliefsend alle Werte des Betrages der Fouriertransformierten auf den einzelnen
Kreissektoren aufsummiert. Auch diese Werte wurden mittels der Summe aller Pixel
normiert.

Die Berechnung der Radial- und Winkelverteilung wurde fiir alle Filmdicken des
LLDPE1 auf Graphit durchgefiithrt. Abbildung 6.7b und ¢ zeigen die Ergebnisse
dieser Berechnungen, wobei die y-Achse in beliebigen Einheiten (a.u.) aufgetragen
ist, denn die entsprechenden Werte enthalten keine wertvollen Informationen. Als
Grundlage fiir die Berechnung der Radial- und Winkelverteilung dienten Phasen-
bilder mit einer Gréfe von 2,5 X 2,5 nm von denen zuvor die zweidimensionale Fou-
riertransformation unter Verwendung des Programms Gwyddion bestimmt wurde.
Der Ubersichtlichkeit halber wurden die Werte der Winkelverteilung entlang der
x-Achse verschoben.

Bis auf den diinnsten Film zeigt die Radialverteilung einen Peak an immer der
gleichen Position bei etwa 38 pm~!. Die Position dieses Peaks entspricht dem Kehr-
wert der Langperiode der teilkristallinen Struktur. Damit erhélt man fiir die mittlere
Langperiode der teilkristallinen Struktur einen Wert von etwa 26 nm. Im Vergleich
ist der hier ermittelte Wert der Langperiode etwa doppelt so grofs wie der im Vo-
lumen ermittelte Wert fiir die Langperiode (sieche Abbildung 5.1b). Fehler durch
eine falsche Kalibrierung des AFM sind dabei ausgeschlossen, weil die laterale so-
wie auch die vertikale Kalibrierung des hier verwendeten AFM unter Verwendung
von Hexacontan auf Graphit und kommerziell erhéltlichen Hohengratings tiberpriift
worden ist. Die deutlich grofsere Lamellendicke ist aufergewohnlich, denn aufgrund
der Verzweigungsstruktur des LLDPEL1 sollten eigentlich nur unwesentlich dickere
Lamellen beobachtbar sein. Wie diese grofte Langperiode zustande kommen kann,
soll spéater diskutiert werden.

Auftillig ist die Verschiebung des Peaks der Radialverteilung fiir den diinnsten
Film zu kleineren reziproken Langen. Das wiirde bedeuten, dass die Langperiode
in diesem Film nochmals deutlich grofer ist. Um einen direkten Eindruck von der
Langperiode zu bekommen, sind in Abbildung 6.8a Phasenprofile entlang den Profi-
len mit der Nummer drei aus Abbildung 6.6a und j dargestellt, also fiir den diinnsten
und den dicksten Film. Demnach ist nur eine geringfiigige Erhohung der Langpe-
riode zu erkennen. Diese ist aber nicht so grofs wie die der entsprechenden Radial-
verteilung der Fouriertransformierten. Ein erneuter Blick auf Abbildung 6.6a liefert
eine mogliche Erklarung, warum die mit der Fouriertransformation ermittelte Lang-
periode grofer sein konnte. Die laterale Lange der Kristallite liegt nédmlich in der
Grofenordnung der Langperiode. Sie ist jedoch etwas grofser. Da die laterale Lénge
der Lamellen auch zu der mit der Fouriertransformation bestimmten Langperiode
beitrigt, kommt es zu einer Erhéhung dieser.

In der Winkelverteilung der Fouriertransformierten in Abbildung 6.7¢c sind fiir die
beiden diinnsten Filme sechs Peaks ersichtlich. Der Abstand zwischen diesen Peaks
betréigt jeweils 60°. Damit sind die Lamellen in diesen Filmen in einer 3-fach Symme-
trie angeordnet. Diese Symmetrie entspricht der Symmetrie des Substrates und gibt
die moglichen Orientierungsrichtungen der Polyethylenketten auf dem Graphit wie-
der. Aus Abbildung 6.7c ist aber auch ersichtlich, dass zwei Orientierungsrichtungen
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Abbildung 6.8: (a) Phasenprofile fiir LLDPE1 und HDPE auf Graphit zu den Profilen
mit der Nummer drei in Abbildung 6.6. (b) Hohenprofile fiir LLDPE1 auf Graphit zu den
in Abbildung 6.6 gezeigten Bildern.

gegeniiber der Dritten ausgezeichnet sind. Die unterdriickte Orientierungsrichtung
ist durch die beiden kleineren Peaks (mit einem Abstand von 180°) gegeben. Im
Gegensatz zu den diinneren Filmen gibt es in den beiden dickeren Filmen nur noch
zwei Peaks in der Winkelverteilung. Diese haben einen Abstand von 180°. Anstelle
einer 3-fach Symmetrie bildet sich in diesen Filmen also eine 2-fach Symmetrie aus.
Eine 2-fach Symmetrie bedeutet in diesem Zusammenhang nichts anderes, als dass
die Ketten nur eine einzige Orientierung aufweisen.

Bei einer genaueren Betrachtung der Phasenbilder in Abbildung 6.6a und d ist
noch eine weitere Besonderheit der teilkristallinen Struktur erkennbar. Die Lamel-
len sind nicht einfach nur gerade, sie knicken regelméfig an vielen Stellen um 60° ab
(siehe roter Pfeil in Abbildung 6.6a). Dieses Abknicken erfolgt aber nicht einfach nur
in eine Richtung, sondern die Lamellen knicken abwechselnd einmal links und einmal
nach rechts ab. Dieses regelméfige Abknicken fiihrt zu einer Art Zickzackstruktur
der Lamellen. Wobei zwischen zwei aufeinander folgenden Abknickungen eine cha-
rakteristische Lange zu existieren scheint, welche im Bereich von 20 bis 200 nm liegt.
Die Zickzackstruktur ist nur in den diinneren Filmen klar ausgepragt. In den Fil-
men mit einer Dicke grofer 160 nm sind die Zickzackstrukturen dagegen wesentlich
seltener vorhanden. Dort sind die Lamellen iiber einen viel groferen Bereich als in
den diinneren Filmen gestreckt.

Zusatzlich zu der Zickzackstruktur gibt es noch eine weitere Beobachtung. In den
Hohenbildern der dickeren Filme von LLDPE1L auf Graphit in Abbildung 6.6g und
j sind vereinzelte Locher erkennbar. Noch deutlicher sind diese Locher in den gro-
fleren Ausschnitten von Abbildung B.6 wahrzunehmen. Aber auch in den diinneren
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Filmen lassen sich bei genauem Hinsehen kleine Locher in den Filmen entdecken. In
Abbildung 6.8b sind Hohenprofile von diesen Loéchern dargestellt. Sie zeigen jeweils
einen Schnitt senkrecht zu den Lamellen durch die Locher. Fiir jede Filmdicke sind
zwei Profile fiir verschiedene Locher gezeigt. Die entsprechende Lage der Profile ist
in den Hohenbildern von Abbildung 6.6 durch eine weifse Linie, welche entsprechend
mit der Nummer eins oder zwei gekennzeichnet ist, angegeben. Die mit dem AFM
aufgezeichnete relative Hohe dieser Profile wurde so verschoben, dass sie in etwa der
absoluten Filmdicke entspricht, wobei die Substratoberfliche die Hohe Null vorgibt.
Demnach reichen die Locher ihrer Tiefe nach zu urteilen nicht bis zum Substrat. Aus
diesem Grund kann zum Beispiel eine Entnetzung des LLDPE1 auf dem Graphit
als direkte Ursache fiir die Entstehung dieser Locher ausgeschlossen werden. Bei
naherer Inspektion der Hohenprofile féllt noch etwas auf: Alle untersuchten Locher
scheinen einen festen Offnungswinkel aufzuweisen. Wie in Abbildung 6.8b angedeu-
tet ist, betrigt dieser Offnungswinkel etwa 120 & 10° und ist unabhingig von der
Filmdicke.

Als eine mogliche Ursache fiir den fixen Offnungswinkel der Locher wire die
Geometrie der AFM-Spitze denkbar. Bei den hier verwendeten AFM-Spitzen von
NanoWorld® ist die Spitze laut Herstellerangabe pyramidenférmig mit einem hal-
ben Offnungswinkel von 20 bis 30°. Folglich miisste der fixe Offnungswinkel der
Locher kleiner als 60° sein, wenn er durch die Geometrie der Spitze verursacht wa-
re. Um sich hier ein genaueres Bild iiber den Einfluss der Geometrie der Spitze auf
die bestimmte Struktur der Locher verschaffen zu kénnen, ist in Abbildung 6.8b ein
mafstabsgetreues Abbild der AFM-Spitze im Verhéltnis zu den gezeigten Profilen
angegeben. Fiir die Darstellung wurde ein Spitzenradius von R = 10nm verwen-
det. Laut Herstellerangaben ist der Spitzenradius typischerweise kleiner als 10 nm.
Ein Vergleich der abgebildeten AFM-Spitze mit den Hohenprofilen zeigt, dass die
Geometrie der Spitze vor allem bei den dickeren Filme nicht mafigeblich fiir die
bestimmte Struktur verantwortlich sein kann. Vorsicht ist bei den diinneren Filmen
geboten. Da die Locher dort deutlich kleiner sind als in den dickeren Filmen, kann
ein Einfluss der Spitzengeometrie nicht gidnzlich ausgeschlossen werden.

Zusétzlich zu den AFM Messungen an den Filmen wurden fiir den diinnsten Film
auf Graphit noch Rontgenmessungen in Reflexion durchgefiihrt. Hierfiir wurde eine
Diffraktometer der Firma Panalytical in paralleler Strahlgeometrie mit Hybridmo-
nochromator und Parallelplattenkollimator verwendet. Das Ergebnis dieser Ront-
genmessungen ist in Abbildung 6.9 in Abhéngigkeit vom Streuwinkel dargestellt.
Zum Vergleich sind in Abbildung 6.9 auch dquivalente Messungen auf Natrium-
chlorid und Silizium angegeben. Die Streukurven der Filme auf Graphit und Natri-
umchlorid weisen jeweils zwei Peaks auf. Der erste (kleinere) Peak liegt fiir beide
Substrate beim gleichen Streuwinkel. Er entspricht einer Reflexion an den {110}
Ebenen des Polyethylens. Es ist daher sicher, dass das Polyethylen bei der epitakti-
schen Kristallisation auf Graphit und Natriumchlorid mit der {110} Ebene parallel
zum Substrat kristallisiert (vergleiche Abschnitt 4.3). Der zweite Peak in den Streu-
kurven von LLDPE1 auf Graphit und Natriumchlorid entspricht der Streuung vom
Substrat. Im Gegensatz dazu ist in den Streudaten des LLDPE1 auf Silizium kein
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Abbildung 6.9: Réntgenmessungen in Reflexion an Filmen von LLDPE1 auf Graphit,
Natriumchlorid und Silizium. Die Dicke der Filme betrug 25 nm.

(110) Reflex des Polyethylens vorhanden. Dies spricht fiir eine bevorzugte Neigung
der Lamellen beziiglich der Substratnormalen auf diesem Substrat. Ansonsten, wenn
eine beliebige Orientierung der Lamellen beziiglich der Substratnormalen vorhanden
wiire, sollte die Intensitét des (110) Reflexes nur reduziert sein.

Epitaktische Kristallisation von LLDPE2 auf Graphit

In Abbildung 6.6b, e, h und k sind Hohen- und Phasenbilder der AFM Messun-
gen an den Filmen des LLDPE2 auf Graphit gezeigt. Ein Vergleich dieser Bilder
mit denen fiir das LLDPE1 auf Graphit zeigt viele Ahnlichkeiten. Trotzdem gibt
es kleine Unterschiede. Einer der augenscheinlichsten Unterschiede besteht in einer
starkeren Auspriagung der Zickzackstruktur im LLDPE2. So findet sich nicht nur in
den diinnen Filmen des LLDPE2 auf Graphit eine Zickzackstruktur, sondern auch
in den dickeren Filmen. Auferdem ist die Zickzackstruktur viel regelméfiger als im
LLDPEL. Genauer gesagt, es existiert eine charakteristische Lange zwischen zwei
aufeinander folgenden Abknickungen einer Lamelle. Der Mittelwert dieser charak-
teristischen Lénge liegt schiatzungsweise zwischen 50 nm und 100 nm. Zusétzlich zu
diesen offensichtlichen Unterschieden gibt es noch verborgene, welche nicht auf den
ersten Blick ersichtlich sind. Am einfachsten lassen sich diese Unterschiede unter
Verwendung der Radial- und Winkelverteilung des Betrages der zweidimensionalen
Fouriertransformation zu den gezeigten Bildern erfassen. In Abbildung 6.10a sind die
entsprechenden Radial- und Winkelverteilungen der unterschiedlichen Filmdicken
abgebildet. Wie schon zuvor beim LLDPE1 beschrieben, wurden fiir die Berechnung
der Radial- und Winkelverteilung Phasenbilder mit einer Gréfe von 2,5 x 2,5 pm?
zugrunde gelegt.

Die Radialverteilung in Abbildung 6.10a weist fiir alle untersuchten Filmdicken
ein Maximum bei einer reziproken Linge von etwa 25pum~! auf. Dieser Wert ent-
spricht einer Langperiode von etwa 40 nm im Realraum. Der mittels Rontgenstreu-
ung an einer isotropen Probe ermittelte Werte fiir die Langperiode von LLDPE2 im
Volumen betrégt um die 20 nm (siehe Abschnitt 5.1). Das bedeutet, die hier gefun-
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Abbildung 6.10: (a) Radial- und Winkelverteilung von 2D FFT-Daten fir LLDPE2
auf Graphit von jeweils grifseren Ausschnitten zu den in Abbildung 6.6 gezeigten Bildern.
(b) Héhenprofile fiir LLDPE2 auf Graphit zu den in Abbildung 6.6 gezeigten Bildern.

dene Langperiode der teilkristallinen Struktur ist, wie schon zuvor beim LLDPEI1,
etwa zweimal so grofs wie der mit Rontgenstreuung im Volumen ermittelte Wert.

Ein Unterschied im Vergleich zum LLDPE1 ist aus der Winkelverteilung der Fou-
riertransformierten ersichtlich. Dort sind &hnlich wie in den diinneren Filmen beim
LLDPE1 zwei Zweiergruppen von Peaks erkennbar. Der Abstand zwischen diesen
beiden Zweiergruppen betragt 180°. Folglich stellt die zweite Zweiergruppe die sym-
metrische Fortsetzung der ersten Gruppe dar. Aber warum gibt es hier nur zwei
Winkel und nicht drei? Offensichtlich zeigt die lange Achse der Lamellen bevorzugt
in eine Richtung. Nur durch die aufgepréigte Zickzackstruktur der Lamelle, ergibt
sich eine Aufspaltung in zwei Peaks. Das bedeutet aber auch, dass der Abstand der
beiden Peaks den Abknickwinkel der Zickzack innerhalb der Lamelle wiedergibt.
Die Besonderheit liegt nun in der Grofse dieses Abstandes, welcher hier ndmlich nur
55° betragt. Dieser Wert ist etwa 5° kleiner als beim LLDPE1. Offensichtlich ist der
Wert von 55° auch nicht mit der Symmetrie des Substrates vereinbar.

Auch auf dem LLDPE2 koénnen Loécher in der Oberfliche des Films und der
teilkristallinen Struktur beobachtet werden. In Abbildung 6.10b sind entsprechende
Hohenprofile zu den in Abbildung 6.6 dargestellten Profilen mit der Nummer eins
und zwei gegeben. Die relative Hohe der Profile ist mittels der Filmdicke wieder so
verschoben worden, dass sie einer absoluten Hohe mit dem Substrat im Nullpunkt
entspricht. Obwohl die Locher etwas kleiner sind als beim LLDPE1, findet man auch
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Abbildung 6.11: (a) Radial- und Winkelverteilung von 2D FFT-Daten fiir HDPE auf
Graphit von jeweils grifieren Ausschnitten zu den in Abbildung 6.6 gezeigten Bildern. (b)
Héhenprofile fiir HDPE auf Graphit zu den in Abbildung 6.6 gezeigten Bildern.

hier einen festen Offnungswinkel von 120 #+ 10°.

Epitaktische Kristallisation von HDPE auf Graphit

In Abbildung 6.6¢, f, i und | sind die Hohen- und Phasenbilder der AFM Mes-
sungen an den Filmen des HDPE auf Graphit gezeigt. Aufgrund der Préparation
weichen die untersuchten Filmdicken des HDPE geringfiigig von denen der LLDPEs
ab (siehe jeweilige Bildunterschrift). Nichtsdestotrotz sind diese Filme mit denen der
LLDPEs vergleichbar. Ein charakteristischer Unterschied der teilkristallinen Struk-
tur des HDPE gegeniiber der Struktur der LLDPEs fillt bei einem Vergleich der
Abbildungen 6.6a, b und ¢ sofort ins Auge. Wihrend in den diinneren Filmen der
LLDPESs eine Zickzackstruktur der Lamellen beobachtet werden kann, ist diese in
den diinneren Filmen des HDPE deutlich unterdriickt. Nur vereinzelt knicken die
Lamellen ab. In den dickeren Filmen des HDPE ist die Zickzackstruktur dagegen
wesentlich starker ausgepragt.

Fiir eine quantitative Analyse der Strukturen sind in Abbildung 6.11a abermals
die Radial- und Winkelverteilung der zweidimensionalen Fouriertransformierten ge-
zeigt. Diese wurden fiir 2,5 x 2,5 um? grofe Ausschnitte zu den in Abbildung B.6
gezeigten Bildern berechnet (siehe oben). Nur in den beiden diinneren Filmen des
HDPE ist ein eindeutiger Peak in der Radialverteilung bei einer reziproken Lénge
von etwa 20pm~! zu sehen, was einer Langperiode von 50 nm entspricht. Dieser
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Wert fiir die Langperiode ist ebenfalls etwa doppelt so grof wie die mit Rontgen-
streuung im Volumen ermittelte Langperiode. In dem Film mit einer Dicke von
127 nm verschiebt sich der Peak in der Radialverteilung plétzlich zu einer grofseren
reziproken Linge von etwa 30 pm~!. Infolgedessen reduziert sich die Langperiode
auf etwa 33 nm.

Schwierigkeiten bereitet der dickste Filme, denn fiir diesen besitzt die Radialver-
teilung einen sehr breiten Peak. Dieser ist so breit, dass keine eindeutige Langperi-
ode bestimmt werden kann. Die Ursache fiir diese betrichtliche Verbreiterung des
Peaks wird bei einem Blick auf Abbildung 6.61 klar. Denn nur an wenigen Stellen
gibt es noch parallel liegende Lamellen. Stattdessen wird die Struktur von Léchern
dominiert, welche mit unterschiedlichsten Léngenskalen zur Fouriertransformierten
beitragen und dadurch zu der beobachteten Verbreiterung des Peaks der Radialver-
teilung fithren. Um dennoch Informationen iiber die Langperiode in dem dicksten
Film zu erhalten, sind in Abbildung 6.8a Phasenprofile zu den in Abbildung 6.6 an-
gedeuteten Profilen mit der Nummer drei dargestellt. Fiir alle Filmdicken ist jeweils
ein reprasentatives Profil angegeben. Zur Trennung der einzelnen Profile wurden die-
se teilweise in der Phase verschoben. Die gezeigten Profile bestiatigen nochmals die
bisher gewonnen Informationen. Wahrend die Phasenprofile der beiden diinneren
Filme eine Langperiode um 50 nm zeigen, ist diese in den dickeren Filmen deutlich
kleiner. Dabei scheint die Langperiode des dicksten Films (Dicke: 343nm) mit ei-
nem Wert unter 30 nm noch etwas kleiner zu sein als die Langperiode des néchst
diinneren Films.

Die Winkelverteilung der Fouriertransformierten der Phasenbilder weist fiir die
dickeren Filme das schon bekannte Verhalten auf. Es sind zwei Doppelpeaks er-
sichtlich. Allerdings ist der Abstand zwischen den beiden Peaks eines Doppelpeaks
nochmals reduziert gegeniiber dem LLDPE2. Er betrdgt im Mittelwert nur etwa
45°. In den diinneren Filmen ist jeweils nur noch ein Peak mit einer sehr breiten
Schulter zu kleineren Winkeln hin sichtbar. Diese Form der Winkelverteilung ist
ein Resultat der unterdriickten Zickzackstruktur und einer bevorzugten lateralen
Orientierung der Lamellen. Die breitere Schulter wird dabei lokal durch Inseln ei-
ner begrenzten Grofe mit verschiedenen Orientierungen der Lamellen hervorgerufen
(siehe Abbildung B.6c¢).

Genauso wie bei den LLDPEs sind auch beim HDPE Lécher in der Oberfléache der
dickeren Filme beobachtbar. In Abbildung 6.11b sind entsprechende Hohenprofile
von diesen Lochern gezeigt. Zusétzlich sind noch Profile fiir die beiden diinneren
Filme angegeben. Die Profile der diinneren Filme zeigen keine Locher, sondern Ho-
henprofile von Lamellenstapeln. Die gemessene Hohe aller Profile wurde jeweils so
verschoben, dass sie der Filmdicke entspricht (vergleiche oben). Die Zuordnung der
Profile zu Abbildung 6.11b erfolgt iiber die Hohe (Dicke des Films) sowie die Num-
mer des Profils. Aus den Profilen in Abbildung 6.11b ist wiederum ein weitestgehend
konstanter Offnungswinkel der Locher feststellbar. Die Werte fiir den Offnungswin-
kel der Locher bewegen sich in einem Bereich zwischen 80° und 90°. Verglichen mit
den LLDPEs ist dieser Offnungswinkel weitaus kleiner.

Bei genauerer Betrachtung der Hohenprofile der beiden diinnsten Filme in Ab-
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bildung 6.11b féllt eine leichte Asymmetrie der Peaks auf. Die Kombination dieser
Asymmetrie mit dem festen Offnungswinkel fiihrt zu der Vermutung, dass die La-
mellen gegen die Oberflichennormale des Graphits geneigt sind.

Epitaktische Kristallisation von LLDPE1 auf Natriumchlorid

Ein epitaktisches Wachstum im Sinne einer geordneten kristallinen Struktur konnte
auf Natriumchlorid nur fir LLDPE1 beobachtet werden. Aus diesem Grund wird
hier nur dieser Fall betrachtet. Die im Folgenden gezeigten Filme wurden nach dem
gleichen Schema wie die Filme auf Graphit préapariert. In Anbetracht dessen sind
die Filmdicken identisch zu denen auf dem Graphit.

Abbildung 6.12 zeigt die mit dem AFM aufgenommenen Hohen- und Phasen-
bilder von der Oberfliche der Filme in Abhéngigkeit von der Filmdicke. In dem
diinnsten Film in Abbildung 6.12a sind wie auch schon auf dem Graphit Lamellen
erkennbar die edge-on, also mit ihrer schmalen Kante, auf dem Substrat stehen. Zu-
sitzlich zeigen die Lamellen eine laterale Orientierung. Im Gegensatz zum Graphit
ist die laterale Orientierung der Lamellen jetzt nicht mehr 3-zéhlig. Um mehr {iber
die laterale Orientierung sowie die Langperiode der teilkristallinen Struktur in den
Filmen zu erfahren, wurden wiederum die Phasenbilder fouriertransformiert und
die entsprechende Radial- und Winkelverteilung des Betrages der zweidimensiona-
len Fouriertransformation bestimmt (vergleiche weiter oben). Fiir die Berechnungen
wurden auch hier Bilder mit einer GroRe von 2,5 x 2,5 um? verwendet. Die bestimm-
ten Radial- und Winkelverteilungen sind fiir die unterschiedlichen Filmdicken in
Abbildung 6.13a dargestellt.

Fiir die diinneren Filmen sind in der Winkelverteilung insgesamt acht Maxima
ersichtlich. Es gibt folglich vier mogliche laterale Orientierungsrichtungen der Lamel-
len auf dem Natriumchlorid. Dies widerspricht den bisherigen Beobachtungen in der
Literatur. Dort sind immer nur zwei mogliche Orientierungsrichtungen geméfs der
Symmetrie des Substrates angegeben (vergleiche Abschnitt 4.3). Eine Betrachtung
der Abstidnde zwischen den Maxima der Winkelverteilung in den diinneren Filmen
zeigt, dass diese zyklisch wechseln zwischen 40° und 50° (siehe Abbildung 6.13a).
Aufgrund dieses Wechsels ergibt sich nur eine 4-zédhlige Symmetrie in der lateralen
Orientierung der Lamellen. In Abbildung 6.12e sind zum Vergleich die mdoglichen
lateralen Orientierungen der Lamellen des LLDPE1 auf dem Natriumchlorid fiir den
diinnsten Film eingezeichnet. Durch Abbildung 6.12e werden die zuvor gefundenen
Ergebnisse nochmals bestatigt.

In den dickeren Filmen wechselt das Verhalten der Winkelverteilung der Fou-
riertransformierten. Anstelle von acht Maxima sind nur noch zwei grofere Maxima
vorhanden. Dieses Verhalten wurde zuvor schon bei der epitaktischen Kristallisa-
tion des LLDPE1 auf Graphit beobachtet. Es verdeutlicht eine einzige dominante
laterale Orientierung der Lamellen. Jedoch kénnen auch andere Orientierungen der
Lamellen existieren, was anhand der kleineren Nebenmaxima in der Winkelvertei-
lung der Fouriertransformierten fiir diese Filme erkennbar ist.

In Abbildung 6.13a sind auferdem noch die Radialverteilungen der Fouriertrans-



110 6 Finfluss des Substrates auf die Kristallisation von Polymeren

19,2 30,3 132

E) E El
& = A
= 0 £}
% < <
g g g
= Nall ot
< ) i
= = =
He) Hel e}
=t = =
1,6 6,2 54

o T T ST 16,7 11,7 12,1

LA KSR

e r;.\q;h/:'s\’\‘i\:w;,;\

B nee A A g AN

\,‘5‘,}/)_,’ ,f\./\.\,gv

“\‘/},,_\\'J ~

AN VS SOV RS

e L T S v — = —

) " - o o o
B B g
< < <
£ £ g
£ £ £
2 Z
= = =
=¥ =9 =¥
—31,8 —41,7 —16,3

5

166 18,7 16,7
El = =
— ? 7
B
Q < <
£ £ £
< 3 3
] E =
2 ~ [

ol
0pm

(d) 300nm

Abbildung 6.12: AFM Hohen- und Phasenbilder von dinnen LLDPE1 Filmen auf Na-
triumchlorid mit unterschiedlichen Filmdicken (Die Dicke der Filme ist in der jeweiligen
Bildunterschrift angegeben).

formierten fiir die unterschiedlichen Filmdicken gegeben. Diese besitzen bis auf den
64 nm dicken Film alle ein Maximum bei etwa 38 pm™~!. Dieser Wert gleicht dem fiir
die epitaktische Kristallisation auf Graphit gefundenen Wert, welcher einer Lang-
periode von rund 26 nm entspricht. Fraglich ist, wieso der Film mit einer Dicke von
64 nm hier aus der Reihe tanzt. Fiir diesen Film ist die Langperiode etwas grofer als
in den anderen Filmen. Unter Beriicksichtigung von Abbildung 6.12b resultiert die
Erhohung der Langperiode aus einem groferen amorphen Anteil (dunklere Bereiche
im Phasenbild) und nicht aus einer Verdickung der Lamellen.

Bei nochmaliger Betrachtung der Hohen- und Phasenbilder in Abbildung 6.12
lasst sich noch ein Unterschied zur epitaktischen Kristallisation auf dem Graphit
ausmachen. Die Lamellen zeigen ndmlich keine beziehungsweise nur in vereinzelten
Féllen eine Zickzackstruktur.
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Abbildung 6.13: (a) Radial- und Winkelverteilung von 2D FFT-Daten fir LLDPE1
auf Natriumchlorid von jeweils grofieren Ausschnitten zu den in Abbildung 6.12 gezeigten
Bildern. (b) Hohenprofile fir HDPE auf Graphit zu den in Abbildung 6.12 gezeigten
Bildern.

Analog zur epitaktischen Kristallisation auf dem Graphit sind auch bei der epi-
taktischen Kristallisation auf dem Natriumchlorid Loécher in den dickeren Filmen
zu beobachten. In Abbildung 6.13b sind entsprechende Héhenprofile von diesen Lo-
chern senkrecht zu den Lamellen gezeigt. Die relative Hohe der Profile wurde wie
gehabt so verschoben, dass sie der Filmdicke entspricht. Uber ihre Nummer und
mit der Dicke des Films konnen die Profile den in Abbildung 6.12 angedeuteten
Profilen zugeordnet werden. Ahnlich der epitaktischen Kristallisation auf Graphit
ist auch hier der Offnungswinkel der Locher weitestgehend konstant und betrigt
etwa 120 4 10°.

Alles in allem dhneln sich die teilkristallinen Strukturen bei epitaktischer Kristal-
lisation auf Natriumchlorid und Graphit sehr stark. Die einzigen beiden Unterschie-
de bestehen zum einen in einer verschiedenen lateralen Orientierung der Lamellen,
welche durch die Symmetrie des Substrates induziert wird und zum anderen in der
Abwesenheit der Zickzackstruktur der Lamellen auf dem Natriumchlorid.

6.2.3 Zusammenfassung und Diskussion

In den beiden vorangegangenen Abschnitten wurde die teilkristalline Struktur von
Polyethylen in diinnen Filmen bei epitaktischer und bei nicht epitaktischer Kristal-
lisation untersucht. Im Falle einer nicht epitaktischen Kristallisation ist eine sphé-
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rolithische Struktur der Lamellen erkennbar. Mit einer Reduzierung der Filmdicke
zeigt sich eine Tendenz von einer beliebigen Orientierung der Lamellen relativ zur
Substratnormalen hin zu einer Verkippung der Lamellen gegen die Substratnormale.
Im Gegensatz dazu ist bei der epitaktischen Kristallisation eine Orientierung der
Lamellen sowohl in lateraler Richtung wie auch senkrecht zum Substrat zu beobach-
ten. Bei der epitaktischen Kristallisation scheinen die Lamellen mit ihrer schmalen
Seite (edge-on) auf dem Substrat zu stehen.

Fiir eine detailliertere Untersuchung der epitaktischen Kristallisation wurden drei
verschiedene Polyethylene verwendet, die sich in ihrem Verzweigungsgrad unter-
scheiden. Wegen der Orientierung der Lamellen relativ zur Substratnormalen kann
aus den mittels AFM untersuchten Filmen die Langperiode der teilkristallinen
Struktur bestimmt werden. Diese Werte fiir die Langperiode wurden mit Werten
aus der Rontgenstreuung verglichen, wobei alle Proben unter gleichen Bedingungen
kristallisiert wurden. Der Vergleich zeigt, dass die Langperiode bei der epitaktischen
Kristallisation fiir alle Polyethylene bis auf das HDPE immer um einen Faktor zwei
grofer ist als der mit Rontgenstreuung ermittelte Wert. Beim HDPE konnte eine
Erhéhung der Langperiode um einen Faktor zwei nur in Filme mit einer Dicke bis
zu 50 nm beobachtet werden. In dickeren Filmen nahm die Langperiode des HDPE
deutlich ab, aber im Vergleich zur Rontgenstreuung im Volumen war sie immer noch
erhoht.

In den dickeren Filmen aller Polyethylene waren auferdem in jedem Fall Lécher
zu beobachten. Eine genauere Untersuchung der Ldcher mittels Profilen forderte
einen bemerkenswerten Zusammenhang zu Tage. Alle Locher wiesen einen fixen
Offnungswinkel auf, dessen Grofe vom Polyethylen abhingig war. Wihrend der
Offnungswinkel fiir die beiden LLDPEs im Mittel 120° betrug, war dieser beim HD-
PE mit etwa 85° deutlich kleiner. Die Spitzengeometrie als Ursache fiir diesen fixen
Winkel konnte ausgeschlossen werden, denn den Angaben des Herstellers zufolge
sollten die verwendeten Spitzen eine zuverlissige Detektion eines Offnungswinkels
grofer 60° erméglichen. Im Ubrigen wird diese Aussage zusétzlich durch den klei-
neren Offnungswinkel auf dem HDPE unterstiitzt. In Anbetracht der epitaktischen
Kristallisation des LLDPE1 auf Natriumchlorid wird zudem klar, dass die beob-
achtete Struktur nicht nur auf die epitaktische Kristallisation des Polyethylens auf
Graphit beschrankt ist. Denn auch dort konnten die Locher in den Filmen nachge-
wiesen werden. Gleiches gilt fiir die um den Faktor zwei grofsere Langperiode.

Neben den Lochern in den dickeren Filmen ergab sich noch eine spezielle Geome-
trie der Lamellen. Fiir alle Polyethylene konnte namlich eine Zickzackstruktur der
Lamellen bei der epitaktischen Kristallisation auf Graphit beobachtet werden. Nur
in den beiden diinnsten Filmen des HDPE auf Graphit und in den dickeren Filmen
des LLDPE1 war diese Struktur gar nicht oder nur selten vorhanden. Auch bei
der epitaktischen Kristallisation des LLDPE1 auf Natriumchlorid war keine Zick-
zackstruktur der Lamellen vorhanden. Zunéchst einmal stellt sich die Frage, wie die
Ketten in den Lamellen angeordnet sein miissen, damit eine solche Zickzackstruktur
iiberhaupt moglich ist. Einen ersten Anhaltspunkt fiir eine Erklarung liefern aus ei-
ner verdiinnten Losung gewachsene Polymereinkristalle. Bei diesen handelt es sich
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Abbildung 6.14: (a) 3D-Modell und Schnittansicht eines Polyethyleneinkristalls. (b)
Modell einer Lamelle mit Zickzackstruktur. Die Ketten sind rot dargestellt. (Quellen:

199, 141])

um einzelne Lamellen, welche eine besondere Form besitzen [99]. Polyethylen Ein-
kristalle weisen haufig eine Pyramidenform auf. Abbildung 6.14a zeigt schematisch
einen solchen pyramidenformigen Einkristall sowie dessen Schnittansicht. Die ver-
tikalen Linien in der Schnittansicht reprisentieren die Orientierung der Ketten im
Kristall. Aus der Schnittansicht wird deutlich, dass die Ketten gegen die Oberflache
des Einkristalls geneigt sind. An der Oberfliche des Einkristalls sind die Ketten
regelméfig gefaltet. Wegen begrenzter Rotationsmdoglichkeiten der Kohlenstoftbin-
dungen im Polyethylen ist diese Faltung asymmetrisch [142]. Dadurch werden die
Ketten im Kristall bei jeder Faltung um ein kleines Stiickchen in der c-Richtung
verschoben. In Folge dessen ist die Normale der Faltoberfliche des Einkristalls ge-
gen die Kettenrichtung geneigt [99, 142]. Typische Werte fiir den Neigungswinkel
liegen um die 30°.

Inwiefern hilft die Betrachtung der Struktur der Einkristalle bei der Erklarung der
beobachteten Zickzackstruktur der Lamellen? Die Beobachtungen bei den Einkris-
tallen demonstrieren, dass zur Erklarung des Abknickens der Lamellen eine Neigung
der Kettenachse beziiglich der Lamellennormalen zwingend vorausgesetzt werden
muss. In Abbildung 6.14b ist die Anordnung der Ketten in einer abknickenden La-
melle schematisch dargestellt. Die Ketten (rot) stehen vertikal und sind um einen
bestimmten Winkel gegen die Lamellennormale (Lamelle = grauer Bereich) geneigt.
Die Neigung entsteht durch eine Verschiebung jeder nachfolgenden Kette in der
c-Richtung (in Kettenrichtung). Durch eine plotzliches Umschalten der Verschie-
bung in Kettenrichtung in die entgegengesetzte Richtung entsteht ein Knick. Die
gesamte Lamelle knickt um den doppelten Neigungswinkel der Kettenrichtung ge-
gen die Lammellennormale ab. Unklarheit besteht jedoch {iber die Ursache fiir den
plotzlichen Wechsel der Verschiebungsrichtung der Kettenachse. Mogliche Ursachen
konnten zum Beispiel Kristalldefekte beziehungsweise Kettendefekte oder Verspan-
nungen im Kristall sein.

In Abbildung 6.14b sind die Ketten an der Oberfliche der Lamelle, wie beim Ein-
kristall, regelméfig gefaltet. Tatsdchlich wird eine solch regelméfige Faltung bei der
Kristallisation aus der Schmelze nicht méglich sein. Denn aufgrund von Verschlau-
fungen der Ketten untereinander, ist bei der Kristallisation aus der Schmelze keine
regelméfige Faltung der Ketten an der Kristalloberfliche vorhanden. Trotzdem war
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(b)

Abbildung 6.15: (a) Betrachtung einer Grenzfliche zwischen einem kristallinen (links)
und einem amorphen Bereich (rechts). Sowohl der Kristall wie auch die Schmelze werden
als unendlich angenommen. Der Ubersichtlichkeit halber sind nicht alle aus dem Kristall
austretenden Ketten eingezeichnet. (b) Betrachtung mit Neigung der Kettenachse beziig-
lich der Grenzflichennormalen des Kristalls.

in den vorgestellten Messungen eine Zickzackstruktur zu beobachten, welche nur
durch eine Neigung der Ketten beziiglich der Lamellennormalen erklérbar ist. Dem-
zufolge muss es neben der regelméfigen Faltung der Ketten an der Lamellenoberflé-
che noch andere Mechanismen geben, welche zu einer entsprechenden Neigung der
Ketten fiihren. Ein solches Argument wurde von FLORY [143| gegeben und beruht
auf dem Kettencharakter der Polymere.

FLORYs Argumentation basiert auf der Annahme, dass die regelméfige Anord-
nung der Ketten im Kristall beim Ubergang in die amorphe Phase nicht abrupt an
den Kristallgrenzflichen abgebaut werden kann. In Abbildung 6.15a ist der Uber-
gang zwischen einem Polymerkristall und der amorphen Phase (Schmelze) senk-
recht zur c-Richtung des Kristalls dargestellt. Die Ausdehnung des Kristalls und der
Schmelze wird dabei als unendlich angenommen. Alle aus dem Kristall austretenden
Ketten passieren die Ebene B und gehen nach der Durchquerung eines Grenzberei-
ches nahe dem Kristall in die Schmelze {iber. Einige dieser Ketten kreuzen dann die
Ebene C, welche sich im isotropen, fliissigkeitsartigen amorphen Bereich befindet.
Wenn A, die Querschnittsfliche pro Kette im Kristall bezeichnet, dann ist die Zahl
N, der Ketten pro Flédche, die aus dem Kristall in der Ebene B austreten, gegeben
durch [143,144]

N, =1/A.. (6.2)

In einem zweiten Schritt gilt es die Zahl N, der Ketten pro Fliche zu berechnen,
welche die Ebene C kreuzen. Im Unterschied zur Ebene B konnen die Ketten die
Ebene C unter einem beliebigen Winkel 6, gemessen gegen die Normale der Ebene C,
durchqueren. Zur Berechnung von N, wird eine Kette mit frei drehbaren Segmenten
der Lénge [ angenommen. Weiterhin sollen die mittlere Querschnittsflache A, einer
Kette und das mittlere spezifische Volumen pro Kettensegment V,, in der Schmelze
gegeben sein. Schneidet eine Kette die Ebene C unter einem Winkel 8, dann ist
die Schnittfliche mit der Ebene C gegeben durch A, cos™! 6. In Anbetracht dessen
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kann die Zahl N, der Ketten, die pro Flache durch die Ebene C hindurchtreten, aus
der folgenden Mittelung iiber die Oberflache einer Halbkugel mit dem Radius eins
berechnet werden [143]

2 71'/2
1 L _ 1,
N, = 5 /Aa cosfsin @ depdf = 5 A (6.3)
=0 6=0

Aus Gleichung (6.3) und (6.2) ergibt sich fiir das Verhéltnis des Kettenflusses
zwischen der Schmelze und dem Kristall

N, 1A. 1A.lm, 1o, . M
A 8 A T S =35 mit Oa,c = )
N. 2A, 2A,lms 2o, ’ Agcl

wobei m; die Masse eines Kettensegmentes ist. Auferdem bezeichnet g, . die Dichte
der amorphen beziechungsweise der kristallinen Phase. Dabei wurde vorausgesetzt,
dass das mittlere spezifische Volumen pro Kettensegment gegeben ist durch V, . =
[ Ay In erster Naherung ist das Verhéltnis o,/o. der Dichten der Schmelze und
des Kristalls ungefahr gleich eins. Zur Erhaltung des Kettenflusses N, = N, muss
folglich mindestens die Halfte der Ketten, die den Kristall verlassen, in irgendeiner
Art und Weise verbraucht werden. Es gibt mehrere Moglichkeiten diese Bedingung
zu erfiillen. Die offensichtlichste ist eine Riickfaltung der Ketten in den Kristall
[144]. Uberdies kann der Kettenfluss im Kristall aber auch durch eine Neigung
der Kettenachse gegen die Oberflichennormale des Kristalls abgebaut werden. Auf
diese Weise wird namlich die Schnittflache mit der Kette in der Ebene B’ virtuell
vergrofert (sieche Abbildung 6.15b).

Mit dem Kettenflussargument von FLORY gibt es demnach auch bei der Kris-
tallisation aus der Schmelze die Moglichkeit einer Neigung der Ketten gegen die
Lamellennormale. Ein eindrucksvoller Nachweis der Kettenneigung im Polyethylen-
kristall bei Kristallisation aus der Schmelze wurde von BASSETT und HODGE gelie-
fert [145,146]. Die Autoren kristallisierten Polyethylen isotherm aus der Schmelze
bei Temperaturen nahe der Gleichgewichtsschmelztemperatur. Nach einer Kristal-
lisation von mehr als 20 h konnte &hnlich der hier beobachteten Struktur eine Zick-
zackstruktur einzelner Lamellen nachgewiesen werden. Allerdings waren die Zick-
zackstrukturen nur unter diesen speziellen Kristallisationsbedingungen vorhanden.
In spéteren Arbeiten zeigten STACK et al. [147] und VOIGT-MARTIN et al. [148],
dass Lamellen mit einer Zickzackstruktur auch bei normalen Kristallisationsbedin-
gungen vorhanden sein kénnen, sofern das Molekulargewicht des Polyethylens klein
genug ist (M, ~ 5kgmol™1).

Im Vergleich zu den Arbeiten von BASSET und STARK haben die in dieser Ar-
beit vorgestellten teilkristallinen Strukturen einen entscheidenden Vorteil. Durch
die epitaktische Kristallisation sind ndmlich die kristallographischen Richtungen des
Polyethylenkristalls fest vorgegeben ({110} Ebene parallel zum Substrat). Aus die-
sem Grund ist aus dem Knickwinkel der gezackten Lamellen direkt die Neigung der
Ketten beziiglich der Lamellennormalen ablesbar. Fiir LLDPE1 mit einem Knick-
winkel der Lamellen von 60° betragt der Neigungswinkel der Kettenrichtung gegen

(6.4)
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Abbildung 6.16: Mdgliche Orientierungen der Lamellen von LLDPE1 auf Graphit (a),
von HDPE auf Graphit (b) und von LLDPE1 auf Natriumchlorid (c).

die Lamellennormale 30°. Da im LLDPE2 und im HDPE die Knickwinkel kleiner
sind, muss bei diesen Polymeren auch der Neigungswinkel der Ketten beziiglich der

Lamellennormalen kleiner sein. Er betragt fiir das LLDPE2 etwa 27,5° und fiir das
HDPE etwa 22,5°.

Fiir alle drei untersuchten Polyethylene unterscheiden sich die Neigungswinkel der
Kettenachsen beziiglich den Lamellennormalen. Aus den Daten ist sogar ein Trend
erkennbar. Mit abnehmendem Verzweigungsgrad nimmt ndmlich auch der Neigungs-
winkel der Kettenachsen beziiglich der Lamellennormalen ab. Mégliche Ursachen fiir
diesen Trend werden spéater noch diskutiert. Erst einmal soll der Einfluss des Nei-
gungswinkels der Ketten auf die laterale Orientierung der Lamellen bestimmt wer-
den. In Abbildung 6.16a sind alle moglichen Orientierungen einer Lamelle mit einem
Neigungswinkel der Ketten von 30° auf Graphit dargestellt. Dieser Fall entspricht
dem Fall der epitaktischen Kristallisation von LLDPE1 auf Graphit. Die Lamellen
sind gelb hervorgehoben, wihrend die Ketten durch die schwarzen Striche reprasen-
tiert werden. Alle (1120) Richtungen, in denen sich die Polyethylenketten auf dem
Graphit orientieren konnen, sind ebenfalls gezeigt. Fiir den in Abbildung 6.16a an-
gegebenen Fall existieren genau drei mogliche laterale Orientierungsrichtungen der
Lamellen. Zusétzlich existieren zu jeder lateralen Orientierungrichtung der Lamellen
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zwei mogliche Orientierungen der Ketten.

Abbildung 6.16b zeigt die moglichen Orientierungen der Lamellen des HDPE auf
Graphit. Wegen des Knickwinkels der Lamellen von 45° im HDPE miissen die Ket-
ten um 22,5° gegen die Lamellennormale geneigt sein. Wie aus Abbildung 6.16b
ersichtlich ist, resultiert diese kleine Anderung des Neigungswinkels in einer we-
sentlich groferen Anzahl von moglichen lateralen Orientierungen der Lamellen auf
dem Graphit. Anstelle von drei moglichen Orientierungen ergeben sich nun sechs.
Der Winkel zwischen zwei aufeinander folgenden Orientierungen betragt entweder
15° oder 45°. Die Orientierungen mit einem Winkelabstand von 45° weisen die glei-
che relative Orientierung der Ketten auf. Aus den entsprechenden AFM-Bildern
fiir HDPE in Abbildung 6.6 ist diese hohe Anzahl von moglichen Orientierungen
nicht ersichtlich. Der Grund hierfiir ist die grofe laterale Ausdehnung der Lamellen
des HDPE auf dem Graphit. Innerhalb einer Lamelle wird sich die Kettenrichtung
beziiglich des Substrates nicht &ndern. Damit bleiben nur noch zwei mogliche la-
terale Orientierungen der Lamelle auf dem Graphit iibrig. Da aufserdem noch ein
Grofsteil der Lamellen parallel verlaufen, miissen auch diese Lamellen die gleiche
Orientierung der Ketten aufweisen. Eine analoge Diskussion kann fiir die epitak-
tische Kristallisation von LLDPE2 auf Graphit gefiihrt werden.

Bei der epitaktischen Kristallisation von LLDPE1 auf Natriumchlorid waren vier
laterale Orientierungsrichtungen der Lamellen vorhanden. Diese Orientierungen hat-
ten einen Winkelabstand von 40° oder 50°. Unter Beriicksichtigung der mdoglichen
Orientierungen der Polyethylenketten auf dem Natriumchlorid (entlang der (110)
Richtungen des Natriumchlorids) ergibt sich ein Neigungswinkel der Kettenach-
sen im Kristall beziiglich der Lamellennormalen von 25°. In Abbildung 6.16¢ sind
alle moglichen Orientierungen der Lamellen in dieser Geometrie aufgetragen. Die
(110) Richtungen des Natriumchlorid und damit die moglichen Orientierungsrich-
tungen der Polyethylenketten auf dem Natriumchlorid sind in Abbildung 6.16¢
durch schwarze Pfeile gekennzeichnet. Prinzipiell sind auch in der Geometrie des
LLDPE1 auf Natriumchlorid Abknickungen der Lamellen moglich. Allerdings konn-
ten solche Abknickungen nur vereinzelt in den experimentellen Daten (siehe Abbil-
dung 6.12) beobachtet werden. Dementgegen sind bemerkenswerterweise aber alle
moglichen Orientierungsrichtungen der Lamellen auch experimentell nachweisbar.
Dies war fiir das HDPE auf Graphit nicht der Fall (siche oben).

Begriinden lassen sich die vorangegangenen Beobachtungen wiederum mit der
lateralen Lange der Lamellen. Wahrend das HDPE auf Graphit sehr lange Lamel-
len ausbildet, sind diese fiir LLDPE1 auf Natriumchlorid relativ kurz. Die kurzen
Lamellen des LLDPE1 verleiten zu der Annahme, dass jede einzelne Lamelle ein
Nukleationsereignis der Kristallisation darstellt. Weil jedes Nukleationsereignis un-
abhéngig von den anderen ist, konnen sich in jeder Lamelle unterschiedliche Ori-
entierungen der Kettenrichtung einstellen. Folglich miissen alle moglichen lateralen
Orientierungen der Lamellen gleichméfig vertreten sein. Insbesondere wird dadurch
auch die Unterdriickung der Zickzackstruktur der Lamellen von LLDPE1 auf Natri-
umchlorid erklart. Denn wie wir in Unterabschnitt 6.2.2 gesehen hatten, scheint es
zwischen zwei aufeinander folgenden Abknickungen einer Lamelle eine charakteris-
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Abbildung 6.17: (a), (b) und (c¢) Drei mogliche Modelle zur Erklirung der bei epitakti-
scher Kristallisation des Polyethylens gefunden Lécher. Die wahrscheinlichste Erkldarung
liefert das Modell in (c). (d) Weiterfiihrende Betrachtung zu (c). Gezeigt sind drei Mo-
nolagen mit Blick auf die (110) Ebene des Polyethylens.
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tische Lange zu geben. Liegt die laterale Lange der Lamellen in der Gréfenordnung
dieser charakteristischen Lénge, so werden nur selten Zickzackstrukturen zu beob-
achten sein. Dadurch wurde indirekt gezeigt, dass sich die in Unterabschnitt 6.1.3
geforderte stabile Grenzschicht nahe dem Substrat iiber Nukleation und Wachs-
tum ausbilden muss. Offensichtlich ist die Nukleationsrate in dieser Grenzschicht
beim HDPE geringer als beim LLDPEL. Dies ist aber auch nicht verwunderlich, da
das LLDPE1 erst bei einer viel starkeren Unterkiihlung unter die Gleichgewichts-
schmelztemperatur kristallisiert.

Es verbleibt die Frage, warum die Zickzackstruktur des HDPE in den diinneren
Filmen auf dem Graphit gegeniiber den dickeren Filmen unterdriickt ist. Gegenwér-
tig kann hierauf keine zufriedenstellende Antwort gegeben werden.

Neben der Zickzackstruktur der Lamellen wurden auch noch eine Erhéhung der
Langperiode und Locher mit festem Offnungswinkel in den epitaktisch gewachsenen
Filmen beobachtet. Da die Spitzengeometrie als Ursache fiir den festen Offnungs-
winkel ausscheidet, muss die teilkristalline Struktur selber diese bedingen. In Ab-
bildung 6.17 sind drei verschiedene Moglichkeiten dargestellt, die als Erkléarung fiir
die beobachteten Locher in Frage kommen. In der ersten Variante, welche in Abbil-
dung 6.17a dargestellt ist, wird eine senkrechte Orientierung (edge-on) der Lamellen
relativ zum Substrat angenommen. In diesem Modell sind Locher mit einem festen
Offnungswinkel moglich, wenn Verzweigungen der Lamellen mit einem festen Win-
kel vorausgesetzt werden. Aus dieser Geometrie folgt allerdings eine Asymmetrie der
Locher, die experimentell nicht beobachtet wurde. Zusatzlich miisste in dieser Kon-
figuration die kristalline Dicke etwa doppelt so grofs sein wie im Volumen, um die
experimentell ermittelte Langperiode erklaren zu kénnen. Gerade fiir die LLDPEs
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ist eine solche Verdickung der kristallinen Lamellen aber hochst unwahrscheinlich,
weil die Verzweigungsstruktur der Ketten dies unterbindet.

Auch das in Abbildung 6.17b gezeigte Modell basiert auf senkrecht zum Substrat
stehenden Lamellen. Zusatzlich bedient sich dieses Modell der schon beobachteten
gezackten Struktur der Lamellen. Demnach ist ein Loch durch eine flach auf dem
Substrat liegende gezackte Lamelle gegeben. Wie es zu dieser Orientierung der flach
liegenden Lamelle kommt, stellt ein anderes Problem dar. Besonders verlockend
an diesem Modell ist die Tatsache, dass bei den LLDPEs der innere Offnungswin-
kel einer gezackten Lamelle dem Offnungswinkel der Locher von 120° entspricht.
Dem widersprechen jedoch die Messungen am HDPE. Auf der einen Seite nimmt
beim HDPE der Knickwinkel der Lamellen ab. Dadurch wird der innere Winkel der
gezackten Struktur grofer (etwa 135°). Auf der anderen Seite ist der beobachtete
Offnungswinkel der Lécher in den HDPE Filmen kleiner als bei den LLDPEs. Mit
anderen Worten die bestimmten Winkel der Zickzackstruktur und der Offnungs-
winkel der Locher verhalten sich invers. Dementsprechend stellt dieses Modell keine
konsistente Erklarung fiir die beobachteten Strukturen dar. Obendrein liefert dieses
Modell immer noch keine Erklarung fiir die beobachtete Langperiode.

Das dritte zur Erklarung der Locher ist in Abbildung 6.17c¢ abgebildet. In die-
sem Modell stehen die Lamellen nicht senkrecht zum Substrat, sondern sie sind um
einen festen Winkel gegen die Normale der Substratoberfliche geneigt. Trotz dieser
Neigung liegen die Kettenachsen im Kristall weiterhin parallel zum Substrat. Dies
folgt aus den in Abbildung 6.9 gegebenen Réntgenmessungen, welche zeigen, dass
die {110} Ebene des Polyethylens in den epitaktisch gewachsenen Filmen parallel
zum Substrat liegt. In Anbetracht dessen, muss die Neigung der Lamellen gegen die
Substratnormale durch eine Neigung der Kettenachsen gegen die Lamellennorma-
le verursacht werden. Somit wiren die Kettenachsen in zweifacher Hinsicht gegen
die Lamellennormale geneigt. Zum einen sind die Ketten in der Substratebene ge-
gen die Lamellennormale geneigt. Zum anderen sind sie aber auch wie hier gezeigt
senkrecht zum Substrat geneigt. Mit Abbildung 6.17d sollen diese beiden Neigungs-
richtungen der Ketten genauer erklart werden. Dargestellt sind drei Monolagen des
Polyethylens mit Blick auf die (110) Ebene des Polyethylenkristalls, also senkrecht
zum Substrat (Graphit, Natriumchlorid). Die vertikalen Linien sollen die Ketten
sein, wiahrend die gestrichelten Linien die Grenzen der Lamelle angeben. Die erste
Monolage ist schwarz eingeférbt. Sie besitzt eine gezackte Struktur. Die zweite Mo-
nolage ist griin hervorgehoben und ist gegeniiber der ersten Monolage nach oben
(in Kettenrichtung) verschoben. Gleiches gilt fiir die dritte Monolage (rot).

Bisher wurde mit dem Modell aus Abbildung 6.17¢ noch nicht die Entstehung
der Locher erkldrt. Unter der Annahme, dass die Lamellen genauso wie in der Ebe-
ne parallel zum Substrat abknicken kénnen, ergeben sich fast automatisch Locher.
Weil der Knickwinkel dem doppelten Neigungswinkel der Ketten beziiglich der La-
mellennormalen entspricht, sind die resultierenden Locher symmetrisch und zeigen
einen festen Offnungswinkel. Im Fall der LLDPEs betrug der Offnungswinkel etwa
120°. Demzufolge miissen die Lamellen und dementsprechend auch die Ketten um
60° gegen die Normale der Substratoberfliche beziehungsweise die Lamellennormale
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geneigt sein. Beim HDPE, welches Offnungswinkel der Locher von etwa 80 bis 90 °
zeigte, betragt die Neigung der Lamellen immerhin noch 40 bis 45 °.

Neben den Lochern in den epitaktisch kristallisierten Filmen kann mit dem Modell
aus Abbildung 6.17c auch die beobachtete Langperiode erklért werden. Durch die
Neigung der Lamellen gegen die Substratnormale erhoht sich ndmlich die senkrecht
zum Substrat beobachtete Langperiode. Aber wie viel grofer ist die beobachtete
Langperiode in den Filmen? Bei einem Neigungswinkel von 60° ist die Langperiode
entsprechend um den Faktor cos™! 60° = 2 erhoht. Exakt dieser Faktor zwei ergab
sich bei einem Vergleich der in den Filmen von LLDPE1 und LLDPE2 mittels AFM
bestimmten Langperiode mit Rontgendaten. Wegen des kleineren Neigungswinkel
beim HDPE sollte die Langperiode der teilkristallinen Struktur dort immerhin noch
um einen Faktor von cos™!40° = 1,3 groRer erscheinen. In den Filmen des HDPE
auf Graphit mit einer Dicke grofser gleich 127 nm war dies tatséchlich der Fall. In
den diinneren Filmen war die Langperiode dagegen doppelt so groft wie im Volumen
(Rontgendaten). Vorausgesetzt der Neigungswinkel der Lamellen hingt nicht von
der Filmdicke ab, konnte es sich hier um eine reale Verdickung der Lamellen han-
deln. Ein solche Verdickung der Lamellen wurde schon von TRACZ et al. gefunden.
Allerdings sollten vor dem Hintergrund der hier gezeigten Ergebnisse auch die Er-
gebnisse von TRACZ et al. kritisch betrachtet werden. Denn auch dort kénnte eine
virtuelle Verdickung der Lamellen durch eine Neigung dieser vorhanden sein.

Wenn die Verdickung der Lamellen in den diinneren Filmen des HDPE real sein
sollte, wie liefe sich diese dann erklaren? Eine durch Wechselwirkung mit dem Sub-
strat direkt induzierte Verdickung der Lamellen kann weitestgehend ausgeschlossen
werden, weil auch in dem 50 nm dicken Film noch eine zusétzliche Verdickung der
Lamellen beobachtet wurde. Vielmehr konnte man diese zusétzliche Verdickung der
Lamellen sowie deren Abnahme mit wachsender Filmdicke als einen weiteren Be-
weis fiir die Ausbildung der in Unterabschnitt 6.1.3 geforderten stabilen kristallinen
Grenzschicht im Polyethylen nahe dem Substrat interpretieren. Es wurde vorausge-
setzt, dass sich diese Grenzschicht schon bei sehr hohen Kristallisationstemperaturen
ausbildet, welche unter Umstédnden auch oberhalb der Gleichgewichtsschmelztem-
peratur liegen konnte. Allerdings ist diese Schicht auf den direkten Kontakt zum
Substrat (wenige Nanometer) begrenzt. Aufgrund der nicht isothermen Kristalli-
sationsbedingungen erfolgt beim Unterschreiten der Gleichgewichtsschmelztempe-
ratur ausgehend von dieser grenzflichennahen Schicht ein weiteres Wachstum in
den Film hinein (senkrecht zum Substrat). Geméf der Gibbs-Thomson-Gleichung
(4.3) werden sich bei Kristallisationstemperaturen nahe der Gleichgewichtsschmelz-
temperatur sehr dicke Lamellen ausbilden. Diese wachsen jedoch nur sehr langsam
(vergleiche Kapitel 4) und werden nicht sofort den gesamten Film ausfiillen. Mit
weiter sinkender Kristallisationstemperatur werden die Lamellen immer diinner und
wachsen entsprechend schneller. Folglich wird bei nicht isothermer Kristallisation
die Dicke der Lamellen mit zunehmender Entfernung vom Substrat abnehmen bis
zu dem im Volumen beobachteten Wert. Die genaue Verteilung der Dicken senkrecht
zum Substrat hdangt dabei von den dickenabhéngigen Wachstumsgeschwindigkeiten
der Lamellen und der Kiihlrate bei der nicht isothermen Kristallisation ab.



6.2 Teilkristalline Struktur in diinnen Filmen 121

(a) FEinheitszellen (b) 8D-Ansicht (¢) Draufsicht

Abbildung 6.18: Modell zur Bestimmung des Kettenflusses an der Oberfliche der La-
mellen.

Dem einen oder anderen mag die weiter oben gezeigte Neigung der Lamellen von
bis zu 60° gegen die Substratnormale, trotz der guten Ubereinstimmung mit dem
Experiment, nicht plausibel erscheinen. Insbesondere scheint der Neigungswinkel
relativ grofs zu sein. Als Antrieb fiir die Neigung der Kettenachse beziiglich der La-
mellennormale wurde weiter oben das Kettenflussargument von FLORY angefiihrt.
Mit Hilfe dieses Arguments lasst sich die Plausibilitit der entsprechenden Neigung
der Ketten iiberpriifen. Hierfiir muss zunéchst der Kettenfluss an der Oberfliche
einer solchen Lamelle berechnet werden. Durch die Wahl einer neuen Einheitszel-
le fiir das Polyethylen lassen sich die Rechnungen entscheidend vereinfachen. In
Abbildung 6.18a sind die standardméfige Einheitszelle des orthorhombischen Kris-
tallsystems (blau) und die neu gewéhlte Einheitszelle (rot) gegeniibergestellt. Die
Vektoren der neuen Einheitszelle sind mit gestrichenen Buchstaben angegeben. Die
neue Einheitszelle wurde so gewahlt, dass der Vektor a’ parallel zum Substrat liegt.
Fiir den Fall, dass die Ketten senkrecht zur Lamellennormalen stehen ist der Ketten-
fluss gegeben durch N, = 2/(ab) = 2/(a’b' sin~y), weil jede der beiden Einheitszellen
zwei Ketten enthélt. Nun gilt es die Schnittebene mit den Lamellen zu neigen. Dazu
sind in Abbildung 6.18b mehrere Einheitszellen des gestrichenen Systems hinterein-
ander dargestellt. In der a'¢-Ebene wird die Schnittfliche nun um den Winkel ¢
geneigt. Betragt der Winkel ¢ gerade 30°, dann zeigt der @-Vektor in Richtung
[201] des gestrichenen Systems. Im Anschluss wird die so erhaltene Ebene zusétz-
lich noch um den Winkel § = (90° — ¢) um den a-Vektor herum verkippt. Der
Winkel 6 = (90° — ¢) entspricht hier dem Neigungswinkel einer Lamelle beziig-
lich der Substratnormalen. Die urspriingliche Flache vergrofert sich dadurch auf
die grau hervorgehobene Fliache. Deren Schnittkanten mit den Einheitszellen sind
griin hervorgehoben. Fiir ein leichteres Versténdnis ist in Abbildung 6.18c noch eine
Draufsicht zu Abbildung 6.18b dargestellt. Geméft Abbildung 6.18b ist der Fliachen-
inhalt der resultierenden trapezformigen Fliche gegeben durch

a’ ha' a  bsiny

A=|z| |yl = = d'b'siny (cosp cos)™ (6.5)

cosp sind  cosy  sind
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Da die Zahl der Ketten, welche durch die Fliache A hindurchtreten, konstant
bleibt, ergibt sich mit Gleichung (6.5) fiir den Kettenfluss

N7 — o COS¥ cosf

c

0 sin = N, cos cosb. (6.6)
Somit wird der Kettenfluss durch die Neigung der Ketten gegen die Lamellennor-
male um den Faktor cos ¢ cos @ reduziert. Einsetzen von Gleichung (6.6) in Glei-
chung (6.4) liefert schliefslich den folgenden Zusammenhang

N! = Z&Na cos p cosf. (6.7)

Der Unterschied in den Dichten zwischen Kristall und Schmelze betragt typi-
scherweise 10 bis 15 %. Aufserdem wurden zuvor fiir das LLDPE1 auf Graphit die
Werte ¢ = 30° und 6 = 60° ermittelt. Einsetzen der vorangegangenen Werte in Glei-
chung (6.7) fithrt zu N. ~ N,. Das bedeutet, der gesamte Kettenfluss im Kristall
wird durch die Neigung der Kettenachse relativ zur Lamellennormalen dissipiert. Es
sind offensichtlich keine Riickfaltungen der Ketten an der Oberflache der Lamellen
des LLDPE1 vorhanden. In Anbetracht der grofen Anzahl an Verzweigungen der
Hauptkette im LLDPE1 macht dies auch Sinn. Eine Riickfaltung der Kette erfordert
ndmlich zwei angrenzende Kettensegmente, die beide so lang sind, dass sie in den
Kristall eingefiigt werden konnen. Die Wahrscheinlichkeit dafiir sinkt jedoch stark
mit zunehmendem Verzweigungsgrad.

Fiir HDPE (mit # = 0,5 - 85° und ¢ = 0,5 - 45°) auf Graphit ergibt sich aus
Gleichung (6.7) N. ~ 1,5 N,. Im Unterschied zum LLDPE1 miissen folglich beim
HDPE Riickfaltungen der Ketten vorhanden sein, damit das Kettenflussargument
nach FLORY (N, = N,) erfiillt ist.

6.3 Ausblick

Bei dem hier vorgestellten Wachstumsmechanismus fiir die epitaktische Kristallisati-
on stellt sich ein Wachstum der Kristalle senkrecht zum Substrat ein. Das bedeutet,
die Kristallisationsfront ist parallel zur Substratoberfliche lokalisiert. Dadurch er-
gibt sich die Moglichkeit die Kristallisationsfront in-situ mit Rontgenstreuung zu
untersuchen. Daraus liefen sich dann Informationen iiber die Kristallisation auf
molekularer Ebene gewinnen. Dies konnte zur Klarung der Frage beitragen, ob die
Kristallisation nach dem Stroblschen Modell ablduft oder nicht [104].

Des Weiteren sollte durch eine isotherme epitaktische Kristallisation der Einfluss
der Kristallisationstemperatur auf den Neigungswinkel der Kettenachsen gegen die
Lamellennormale bestimmt werden. Ein Riickschluss von diesem Neigungswinkel
auf die Zahl der vorhandenen Riickfaltungen an der Oberfliche der Lamelle konnte
ebenfalls zu Informationen iiber den Kristallisationsprozess fiithren.



7 Zusammenfassung

Diese Arbeit gliedert sich in zwei Teile. Wihrend sich der erste Teil mit methodi-
schen Aspekten der Rasterkraftmikroskopie beschéftigt, wird im zweiten Teil die
teilkristalline Struktur des Polyethylens in diinnen Filmen auf unterschiedlichen
Substraten mit dem Rasterkraftmikroskop untersucht.

Im ersten Teil dieser Arbeit wird zunéchst eine vollstédndige analytische Beschrei-
bung des Intermittierenden Modus basierend auf einer harmonischen Néherung her-
geleitet. Der zentrale Gedanke dieser harmonischen Néherung ist die storungstheo-
retische Beschreibung der Schwingung des Cantilevers mit Hilfe eines getriebenen
harmonischen Oszillators. Die Wechselwirkung zwischen Cantilever und Probe wird
dabei mittels effektiver Grofen fiir die Dadmpfung, die Resonanzfrequenz und den
mittleren Abstand zwischen Cantilever und Probe beriicksichtigt. Die Berechnung
der effektiven Grofen erfolgt durch eine Mittelung der Wechselwirkung zwischen
Cantilever und Probe iiber eine komplette Schwingungsperiode des Cantilevers. Eine
ausfiihrliche Diskussion des prinzipiellen Verhaltens der effektiven Gréfen ermog-
licht ein einfaches Versténdnis fiir die Zusammenhénge zwischen den Messgrofen
und den Material- oder Oberflicheneigenschaften. In der bisherigen Literatur wur-
den solche Zusammenhénge bisher fast ausschlieflich empirisch unter Verwendung
von numerischen Simulationen bestimmt.

Neben der analytischen Beschreibung des Intermittierenden Modus gibt es noch
weitere Anwendungen der harmonischen Naherung. Dazu zahlt auch die quantitati-
ve Auswertung von rasterkraftmikroskopischen Messungen. Durch die Berechnung
der effektiven Groflen aus experimentellen Daten ergibt sich zum Beispiel die Mog-
lichkeit der Separation von konservativen und dissipativen Anteilen der Wechselwir-
kung zwischen Cantilever und Probe. Des Weiteren kénnen mit der harmonischen
Néherung vereinfachte Simulationen durchgefiihrt werden. Fiir die Losungen dieser
Simulationen wurde ein einfach zu interpretierendes Stabilitétskriterium hergelei-
tet. Durch einen Vergleich zwischen simulierten und experimentell gewonnenen Da-
ten wurde aufserdem die Eignung der harmonischen Nidherung zur Bestimmung der
Wechselwirkung zwischen Cantilever und Probe aus experimentellen Daten unter
Beweis gestellt.

Weiterhin wurde noch die fiir Phasenkontrast erforderliche minimale Eindringung
des Cantilevers in die Probe analysiert. Diese Fragestellung hat einen direkten Bezug
zum Auflésungsvermogen des Rasterkraftmikroskopes von Zweiphasensystemen. Als
Modellsystem zur Untersuchung dieser Fragestellung wurde ein teilkristallines Po-
lyethylen verwendet. Auf diesem Modellsystem wurden rasterkraftmikroskopische
Messungen in einem iiberwiegend attraktiven Regime der Wechselwirkung zwischen
Cantilever und Probe durchgefiihrt. Unter diesen Bedingungen war es moglich, die
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Eindringung des Cantilevers durch eine Variation des Setpoints in einem Bereich
von 0 bis 0,4 nm beliebig einzustellen. Der exakte Wert fiir die Eindringung wurde
dabei aus parallel zu den Experimenten durchgefiihrten Simulationen ermittelt. Die
Ergebnisse zeigen, dass schon eine Eindringung von 0,1 nm ausreichend ist, um zu-
mindest zwischen den amorphen und kristallinen Bereichen des Polyetyhlens einen
Phasenkontrast zu erhalten. Tatséchlich konnte unter diesen Bedingungen auch eine
wesentlich bessere Auflésung der teilkristallinen Bereiche im Vergleich zu Standard-
messungen (repulsiv mit groferer Eindringung) erreicht werden.

Im zweiten Teil dieser Arbeit wurde die teilkristalline Struktur von Polyethylen
nach epitaktischer und nichtepitaktischer Kristallisation in diinnen Filmen unter-
sucht. Hierfiir wurden diinne Filme des Polyethylens auf unterschiedlichen Substra-
ten préapariert. Wahrend Glimmer und Silizium als Substrate fiir ein nichtepitakti-
sches Wachstum dienten, wurden Graphit und Natriumchlorid fiir die Untersuchun-
gen der epitaktischen Kristallisation verwendet. Entgegen der iiblichen Vorgehens-
weise in der Literatur wurden die Polyethylenfilme nicht aus Losung, sondern aus der
Schmelze kristallisiert. Die Oberseite der so praparierten Filme auf den Substraten
wurde zur Bestimmung der teilkristallinen Struktur mit dem Rasterkraftmikroskop
abgebildet.

Ein Vergleich der teilkristallinen Struktur bei epitaktischer und nichtepitaktischer
Kristallisation erlaubt eine Analyse des Wachstums. Wéhrend bei der nichtepitak-
tischen Kristallisation das Kristallwachstum iiberwiegend in lateraler Richtung des
Films erfolgt, scheint dieses Wachstum im Falle einer epitaktischen Kristallisation
fast ausschliefslich senkrecht zum Substrat stattzufinden. Diese Eigenschaft der epi-
taktischen Kristallisation kann durch eine diinne Grenzschicht nahe dem Substrat
erklart werden. Durch die direkte Wechselwirkung mit dem Substrat kann diese
Grenzschicht schon bei Temperaturen um beziehungsweise oberhalb der Gleich-
gewichtsschmelztemperatur kristallisieren. Erst nach Unterschreiten der Gleichge-
wichtsschmelztemperatur setzt sich die Kristallisation ausgehend von dieser Schicht
senkrecht zum Substrat in den Film fort. Die weiteren Kristallisationsbedingun-
gen bestimmen nun die Dicke der wachsenden Lamellen. Im Prinzip konnen hier
sehr dicke Lamellen beobachtet werden, denn es ist keine zusétzliche Nukleation
erforderlich.

Aus einer detaillierten Untersuchung der teilkristallinen Struktur nach epitakti-
scher Kristallisation folgt eine Verkippung der Kettenachsen im Polyethylenkristall
gegen die Lamellennormale. Dies duferte sich in einer Zickzackstrucktur der Lamel-
len in lateraler Richtung zum Film und in einer Verkippung der Lamellen beziiglich
der Substratnormalen. Anhand der spezifischen Eigenschaften der teilkristallinen
Struktur kann der Kippwinkel der Kettenachsen gegen die Lamellennormale ein-
deutig bestimmt werden. Der Kippwinkel steht dabei im direkten Zusammenhang
zur Anzahl der Riickfaltungen der Ketten an der Lamellenoberfléche.
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A Herleitungen

A.1 Herleitung der harmonischen Naherung mittels
asymptotischer Approximation

Die in Unterabschnitt 2.2.4 gezeigte Herleitung fiir die harmonische Naherung ist
aus physikalische Sicht sehr einleuchtend, nur liefert sie keinerlei Aussagen iiber
das zeitlich Verhalten der Amplitude a und Phase . Diese zeitliche Abhéngigkeit
ist aber erforderlich fiir eine Stabilitdtsanalyse (siche Unterabschnitt 2.4.1). Aus
diesem Grund soll hier eine weitere Herleitung der harmonischen Néherung nach
BoGOLIUBOV und MITROPOLSKY vorgestellt werden [83,149,150].

Ausgangspunkt fiir die Herleitung nach BOGOLIUBOV und MITROPOLSKY ist
ein storungstheoretischer Ansatz. Das heifit, die Wechselwirkungskraft wird als eine
kleine Storung zur freien Losung aufgefasst. Demnach kann fiir die urspriingliche
Differentialgleichung (2.2) [83]:

mzZ+k(z — z0) = eFis (2, 2) + Fycosvt (A.1)

geschrieben werden. Wobei € > 0 und ¢ < 1 gelten soll. Der Einfachheit halber ist
der Dampfungsterm «Z in der Wechselwirkungskraft Fj; enthalten. Bei Abwesen-
heit der Storung, also € = 0, erhélt man den einfachen getriebenen, harmonischen
Ostzillator, dessen stationdre Losung gegeben ist durch:

k
z(t) =2 +acosvt mit wi=—. (A.2)
m
Wird nun die Wechselwirkung zwischen Spitze und Probe angeschaltet (e # 0), so
ergibt sich unter anderem eine Anregung héherer Harmonischer in der Bewegung
des Cantilevers. Wir erwarten deshalb ganz allgemein eine Losung der Art:

2 (t) = 2o (a) + acos (vt + ) + cuy (a, @, vt) + e*uy (a, o, vt) + . .. (A.3)

wobei die Amplitude a und der Phasenwinkel ¢/ Funktionen der Zeit sind und tiber
die folgenden Differentialgleichungen bestimmt werden koénnen [83]:

d
d_‘; =cAy (a,0) + %45 (a, ) + . .. (A.4a)
d

Y o+ By (a,0) + B (0, 0) + . (A.4b)
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Die eigentliche Aufgabe besteht jetzt darin, die Groken u, (a, v, vt), A, (a, @) und
B, (a, ) so zu bestimmen, dass sie eine Losung von Gleichung (A.1) darstellen. Die
folgenden Betrachtungen halten sich im Wesentlichen, bis auf einige Vereinfachun-
gen, an die Ausfithrungen von MINORSKY [83].

Aus einer vollstéandigen Behandlung des Problems folgt u; ~ . Da wir hier aber
nur an einer Losung erster Ordnung interessiert sind, konnen folgende Vereinfachun-
gen fiir die Gleichungen (A.3) und (A.4) eingefithrt werden

2 (t) = ze (a) + acosp + O (&%) mit Y=vt+ (A.5a)
%:em (a,) + O (¢?) (A.5b)
W _do +eBi (a,0) + O (&%) (A.5¢)
dt = dt = Wo ey (a, 7). .0C

Zur Bestimmung von A; und B; bilden wir zunéchst %:

2z d% dady | A2y dy\?
@@cosw—ZEEsmw—aﬁsmw—a(E) cos 1, (A.6)
aus Gleichung (A.5b) und (A.5c) erhélt man aukerdem:
d2a 8A1
W =& (wo — V) % + O (52) (A7a)
dy 0B,
W =€ (CUO — V) % + @ (82) (A7b>
dp\*_ 2
E = Wy + 2(,(.)0831 + @ (8 ) (A?C)
dad
d—jd—@f = woeA; + O (£7). (A.7d)

Einsetzen dieser Bezichungen in Gleichung (A.6), fithrt auf

d2
d_tj = [(wo —v) 8(9_1:101 — ZwoaBll cosy —

£ {a (wo — 1) %—il + 2w0A1} sing — wiacosy + O (%) (A.8)

Nun entwickeln wir noch die rechte Seite der Differentialgleichung (A.1) in eine
Fourierreihe

oo

eFis(2,2) + Fycosvt = ¢ % + Z (a, cosni + b, sinny) | + Fycosvt  (A.9)
n=1
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wobei die Fourierkoeffizienten a,, und b,, durch Gleichung (2.25) gegeben sind. Mit
Hilfe der Beziehung aus Gleichung (2.30) erhélt man schlieflich:

eFis (z,2) + Fycosvt = 5% + (eay + Fycos ) cosp + (eby + Fysin ) sin+
€ Z (an cosnip + b, sinny)  (A.10)
n=2

Einsetzen dieser Beziehungen in die urspriingliche Differentialgleichung (A.1) lie-
fert:

me |(wp — V) oA _ 2woa By | cosh —me |a(wy — V) 9B + 2wp Ay | siney +
O I
k(ze (a) — z9) = o 4 (eay + Fycos p) cosy + (eby + Fysinp)siny +

2
£ Z (an cosni + b, sinny) . (A.11)
n=2

Durch Gleichsetzen von Termen gleicher Phasenlage ergibt sich daraus ein Differen-
tialgleichungssystem zur Bestimmung von A, By und z,

A F
(wo — V) oA _ 2woa By = M 70 o © (A.12a)
dp m  em
B b E
—a(wy — V) 9B, _ QA = — + —~sin (A.12D)
Op m  em
gagn
= — A12
Ze (@) = 2o + ok ( c)

Zur Bestimmung der Losung dieses Differentialgleichungssystems wird zunéchst
Gleichung (A.12b) nach A; umgestellt und nach ¢ abgeleitet

0A F —vd°B
L% cosp— Il (A.13)
oy 2emuwy 2wy OY?
Diesen Ausdruck setzt man wiederum in Gleichung (A.12a) ein und erhélt
((JJ() — l/)2 8231 aq FO
2wpaBy = —— — Swp — A14
a o 02 + 2woaB; " 2emi (Bwp — V) cos ( )

Bei ndherer Betrachtung wird deutlich, dass diese Gleichung gerade der Differenti-
algleichung eines getriebenen harmonischen Oszillators entspricht, weshalb

By (a, ) = ¢1 + cacos p (A.15)
als Losungsansatz gewahlt werden kann [65]. Durch Einsetzen und Betrachten glei-
cher Harmonischer ergibt sich:

aq (a) . F()

B = —
1(a: ) 2mawy  ema (wy + V)

Cos (A.16)
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und damit auch

. b1 (Cl) _ FO
2mwy  em (wo + 1)

Ay (a,p) = sin . (A.17)

Schlieflich lasst sich die gewiinschte Zeitabhangigkeit fiir @ und ¢ mit Hilfe von
Gleichung (A.5b) und (A.5c) angeben:

da 3 2m FO

— = Fys (a,)siney dip — i Al

dt 27mwy /0 ts (@, ¥) sing dy m (wo + V) S (A.182)
d_go_w Y /%F (a, 1) costp dip — cos (A.18b)
a7 ommawy Jo ma (wo + v) 7 '

Unter Verwendung der schon zuvor eingefiihrten effektiven Werte w, (a) und a. (a)
aus Gleichung (2.28) und (2.29) (mit o = 0) lassen sich die Beziehungen aus (A.18)
auch schreiben als:

da av Ey
5 ela) — ———=sinp = P (a, A.19
dt Qmwgga (@) m (wo + v) s (a,¢) ( a)
de Fy
- —Well) =V — ————— = ,9), A.19b
=) v s = Q(a.9) (A.19b)
wobei folgende Nédherung benutzt wurde
_ o Ehis(a) 1 Ow,
We (CL) =1\/wy + m = We|€km:0 + FW _ ek (a) + ...
€

= k %) A2

i+ go—hia (4) + O (&) (A.20)

Es bleibt noch zu zeigen, dass die in Gleichung (A.19) gegebenen Losungen im
stationdren Fall auf die schon im vorhergehenden Abschnitt hergeleiteten Zusam-
menhénge fithren. Fiir den stationdren Fall sind Amplitude und Phase konstant, es
muss also gelten:

da _
dt

P (a,p) =0 und i—f =Q(a, ) = 0. (A.21)

Dies fiihrt auf folgende Beziehungen

av Fy :
_ J(a) — —— =0 A.22
omwy (a) m (wo + 1) e (A.222)
F
we (a) — v 0 cosp =0, (A.22b)

~ ma (wy + v)

welche man bis zu Termen von O (¢%) und unter der Annahme, dass v/wg ~ 1 ist,
auch schreiben kann als

2
e

— aveae (a) = Fysing;  ma [w? (a) — V] = Fycos . (A.23)
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Durch Eliminierung des Phasenwinkels ¢ ergibt sich hieraus:

2

m*a® | (w? (a) — 1/2)2 + V—QEQQE (a)| = F? (A.24)
m

Unter der Annahme, dass die Wechselwirkungskraft Fj; zwischen Spitze und Probe

kleine ist, kann € = 1 gesetzt werden. Dann ist Gleichung (A.24) unter Verwendung

von Gleichung (2.34) identisch zu Gleichung (2.33b). Analog ergibt sich fiir den

Phasenwinkel ¢ der schon in Gleichung (2.33¢c) gefundene Zusammenhang,.

A.2 Herleitung des allgemeinen
Stabilitatskriteriums

Die Stabilitatsanalyse beschéftigt sich mit der zeitlichen Entwicklung einer Losung
nach Zugabe einer kleinen Storung. Wir nehmen zunéchst an ag und ¢, seien Lo-
sungen von Gleichung (2.45). Aufserdem sollen die tatséchliche Amplitude und Pha-
se zum Zeitpunkt ¢ = 0 jeweils um eine kleine Stérung der Grofe da (t = 0) und
dp (t = 0) von der gegebenen stationdren Losung abweichen. Die zeitabhéingige Ent-
wicklung der Amplitude und Phase lédsst sich dann wie folgt beschreiben [83]:

a(t) =ag+da(t) und ¢ (t)=po+dp(t). (A.25)
Die Losungen ag und ¢q sind genau dann asymptotisch stabil, wenn gilt [83]
lim da(t) =0 und lim dp(t) =0 (A.26)
t—00 t—o00

Zur Bestimmung der Grofen da (t) und d¢ (t) werden die in Gleichung (A.19)
abgeleiteten Zusammenhénge benutzt und die Beziehungen aus Gleichung (A.25)
eingesetzt. Nach einer Taylorentwicklung um die ungestorten Werte ag und g bis
zur ersten Ordnung, ergibt sich:

d(ao+ 0 or op
% = P (ag, o) + Do (@0, ¢0) da + B (a0, 0) 0 +
O (da®,6¢%, 6adp) (A.2Ta)
d (o +9 0 99
W = Q (a07 900> + 8_6;1/2 (CLO, 900> da + ai (CL(), SOO) 5SO +

O (0a®,0¢%, 6adyp) . (A.27D)

Da ag und ¢y Losungen der Gleichungen (A.21) sind, ergeben sich die sogenannten
Variationsgleichungen zur Bestimmung von da (t) und 0y (t) [83,151]

dd_éta = P%a + Pg&p (A.28a)
d6
d—f = Q%a + Q%5 (A.28D)
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Hier sind P?, Pg , Q% und Qg die partiellen Ableitungen von P und @ beziiglich a
und ¢ an der Stelle a = ag, p = ¢p.

Zur Vereinfachung fiihren wir nun eine lineare Transformation der Variablen da
und 0y ein [83,151]:

E(t) = c10a(t) + cdp (t) und 7 (t) = ezda(t) + csdp (t) . (A.29)

Dadurch kann Gleichung (A.28) auf die kanonische Form reduziert werden

¢ dn
Fri S1€ und i Son. (A.30)
Fiir einen stabilen Zustand muss geméf Gleichung (A.26) auch hier gelten:
tllgloﬁ (t) =0 und tllglon (t)=0 (A.31)

Da aber die Losungen von Gleichung (A.30) die Form
E)=eM" und n(t) = (A.32)
annehmen, ist Gleichung (A.31) nur erfiillt, wenn gilt [83]:
S; <0 und Sy <0. (A.33)

Zur Bestimmung von S; und S, differenzieren wir zunéchst die Gleichungen (A.29)
nach der Zeit ¢t und erhalten unter Verwendung der Beziehungen (A.28) sowie (A.30)
[83]:

S1 (c16a + c20p) = ¢1 (Pda + Poy) + ¢z (Quda+ QL0¢) (A.34a)

Sy (e30a + cabp) = c3 (PYda + Pgégo) + s (QV6a + Qgégp) : (A.34b)

Woraus wiederum durch Vergleichen der Koeffizienten fiir da und d¢ folgende Be-

ziehungen ableitbar sind:

c1 (P) = 51) +Qq =0 cs (PY = 85) + Q0 =0 (A.35a)

Clpg + Co (Q?p — Sl) =0 C3P£ +cy (rop — S2) =0 (A35b)

Diese Beziehungen entsprechen aber gerade der zu Gleichung (A.28) gehérigen Ei-
genwertgleichung und eine nicht triviale Losung ist nur unter der Bedingung

Pp—8  Q

0 0
P © Qs@ o
gegeben (S = S1,5,). Gleichung (A.36) wird auch als Charakteristische Gleichung

bezeichnet [83]. Wegen der Forderung S; < 0 und Sy < 0 ist Gleichung (A.36) nur
erfiilllbar unter den Bedingungen [83,149]:

o| =5 — (P +QQ) S+ (P)Q) - P2Qq) =0 (A.36)

P)+Q) <0 (A.37a)
P)QY — PJQY >0 (A.37D)



A.2 Herleitung des allgemeinen Stabilitédtskriteriums 143

Gleichung (A.37) stellt die allgemeinen Bedingungen fiir asymptotische Stabilitét
dar. Es sei an dieser Stelle noch darauf hingewiesen, dass durch die Naherung erster
Ordnung in den Variationsgleichungen (A.28) dieses Stabilitétskriterium nur auf
einen sehr kleinen Bereich um den zu betrachtenden Punkt eingeschrankt ist. Man
spricht in diesem Zusammenhang auch héufig von infinitesimaler Stabilitét.

Wir betrachten zunéchst das erste Kriterium aus Gleichung (A.37a) und erhalten
unter Verwendung der Gleichungen (A.19) und (A.22a)

d [ac (a)] Fy ,
PO 0 _ | _ v e
o T { 2mwo(E da | ma (wo + V) S w020
v daa, (a)] v
= |- — e 0 A.38
[ 2mcuoE da 2mwy s (a) a—ay < ( )

Da die Amplitude a immer grofer als Null ist, konnen wir auf beiden Seiten mit a
multiplizieren und weiter vereinfachen:

v dld’a. (a)]
— < 0. A.39
{ 2mwoE da a—ap ( )
Fiir die gewohnlicherweise in der Physik verwendeten Reibungsgesetze ist
d[a’a. (a)]
—=>0 A .40
2t s, (4.40)

weshalb Bedingung (A.37a) immer erfiillt ist [83,149] (siehe Unterabschnitt 2.2.5).

Zur genaueren Untersuchung des zweiten Kriteriums aus Gleichung (A.37b) dif-
ferenzieren wir zunéchst Gleichung (A.21) nach v und beriicksichtigen, dass P und
Q@ explizit von v abhidngen

da Op
P, + P, — a + P,—~ @V =0 (A.41a)
Qv+ Qa + an (A.41b)

Multipliziert man nun Gleichung (A.41a) mit an und Gleichung (A.41b) mit P,
und subtrahiert beide voneinander, so ergibt sich

da
ov
Unter der Voraussetzung, dass a, nicht explizit von v abhingt, was unter den ge-

troffenen Annahmen in Gleichung (2.2) nur fiir ein geschwindigkeitsproportionales
Reibungsgesetz der Fall ist, kann fiir die partiellen Ableitungen geschrieben werden

P.Q, - PQa—( ) P,Q, — P.Q). (A.42)

FO FO
P,=————cos ,=—————cosp—1 A .43a
v m (wo + v) 7 @ ma (wo + V)2 4 ( )
F, F e
O — B Gy po g,
ma (wo + V) m (wo + ) 2mwy

(A.43b)
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woraus folgt

1 F e
P@QV_PVQL,D: .

£ 2} (A.44)

“Fysingp — ————
0 " v m2a (wo + v)

wo+v |m 2m2w

Einsetzen von Gleichung (A.23) und (A.24) liefert fiir den vorangegangenen Aus-
druck unter der Voraussetzung v ~ wy

a v eta? (w2 — 12+ Lea?
P,Q, — P,Q, = 2 ) - ———e = m_ € A.45
QOQ Q@ Wo Yy (we v ) Wo 2m2 (WO + ]/)2 ( a)
a | e2a? (w2 —1?)° 2l
P,Q, — P,Q., ~ ARy} QR ——c A.45b
o @y wo + v (we =v7) 2m?2 (wo + 1/)2 Am? ( )
Berticksichtigt man nun noch dass fiir wy, v > 0 und v ~ wy
2 o 2\2
e (A.46)
(wo + )
gilt, dann folgt
a 3e2a?
P,Q, — P,Q, ~ 22— —¢ A .47
o @y w0+u{(we V) 4m2] ( )

und dementsprechend mit Gleichung (A.42) auch [83,149]

a da\"" [, 5 o 3e2a?
w0+y (%) {(WC—V )_Z m2 } > 0. (A48>

a=ag

00 00
Pano_PgoQa—

Die Bedingung (A.49) ist ein hinreichendes Kriterium fiir asymptotische Stabilitét
im Punkt ag, pg. Unter der Annahme einer schwachen Wechselwirkung zwischen
Cantilever und Probe kann ¢ = 1 gesetzt werden und es folgt:

a da\ ! 3 a?
- (5) {(wg - Zﬁ}] S0 (A49)

a=ag

0,0 00
Panp_PgoQa—




B Zusatzliche Messungen

B.1 Rheologische Messungen an Polystyrol und
PDMS

In Abbildung B.1 sind rheologische Messungen zu den in Unterabschnitt 2.4.5 ver-
wendeten PS und PDMS gezeigt. Die Daten wurden mit einem Rheometer vom Typ
RDA 1II der Firma Rheometrics aufgenommen. Die Datensétze fiir den Speicher-
modul G’ und den Verlustmodul G” wurden bei unterschiedlichen Temperaturen
gemessen und durch die Temperatur-Frequenz-Superposition zu einer Messkurve
bei einer Referenztemperatur 7). zusammengesetzt [87]. Die Referenztemperatur
fiir die in Abbildung B.1a gezeigte Messung an PS ist T,.; = 117°C. Dagegen ist
die Referenztemperatur fiir die in Abbildung B.1b dargestellte Messung an PDMS
Trey = 25°C.

Aus dem Speichermodul kann der Elastizititsmodul {iber die Beziehung E =
2G'(1 + X) bestimmt werden. Analog kann aus dem Verlustmodul eine Viskosi-
téat ermittelt werden. Dazu wird die Beziehung n = G” /w verwendet, wobei w die
Kreisfrequenz der Deformation angibt. Bei der in Abbildung B.la gezeigten Re-
ferenztemperatur von T,.; = 117°C verhalt sich PS bei einer Anregungfrequenz
von w = 2m 300000rads~! glasig. Fiir Raumtemperatur verschiebt sich die in Ab-
bildung B.la gezeigte Kurve zu niedrigeren Temperaturen. Darum muss sich das
PS auch bei Raumtemperatur fiir die weiter oben angegebene Anregungsfrequenz

|

9 L I 4 I i
107 El e & () | cosed o Ll* @@ e
= Fl » 6 (w) ! 1 = Y E.¢"w E
& 108 E ! - & E ]
E 3 L 4
O E | "ué O F ./\ )
Z 107 E l i E 1% e .
S : ! 1 3 F / :
s ] -

<] 10° E | E <]
= E ! E = 7L i
@ E : ] @ 0F E
10° E ! E il 3
Bl 1 1 L L3 m L L L L
10° 102 104 108 108 108 10° 1012 1015 1018

Kreisfrequenz w [rad S_l] Kreisfrequenz w [rad s_l]
(a) PS (b) PDMS

Abbildung B.1: Rheologische Messungen an PS und PDMS (Quelle: [87])
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glasig verhalten. Aus dem asymptotischen Verhalten des Speichermodules l&sst sich
deshalb ein Elastizitdtsmodul von 1,2 GPa (mit der Poisson-Zahl A = 0,38) abschét-
zen [87]. Analog erhélt man aus dem Verlustmodul fiir die Viskositét n ndherungs-
weise 7 >~ 3-107/1,8 - 10°Pas = 16 Pas.

Aus den Messungen am PDMS koénnen der Schub- und Speichermodul direkt
abgelesen werden. Da gummiartige Polymere, wie das PDMS in guter Naherung
inkompressibel sind (A = 0,5), ergibt sich fiir den Elastizitdtsmodul £ = 2G'(1 +
A) =~ 0,06 GPa. Fiir die Viskositit ergibt sich n = G”/w ~ 4-105/1,8 - 10°Pas =
2Pas.

B.2 DSC Messungen zur Charakterisierung der
Polyethylene

Zur Charakterisierung der hier verwendeten Polyethylene wurde die Kalorimetrie
verwendet. In Abbildung B.2a sind DSC-Messungen fiir einen Heizlauf mit einer
Rate von 1 Kmin~! an LLDPE1, LLDPE2 und HDPE gezeigt. Aufgetragen ist die
spezifische Wirmekapazitat gegen die absolute Temperatur. Vor den Messungen
wurden die Proben iiber die Schmelztemperatur aufgeheizt und anschliefsend mit
einer Rate von 1 Kmin™! bis auf Raumtemperatur abgekiihlt. Aus den Positionen
der Peaks in Abbildung B.2a kann die Schmelztemperatur der Proben bestimmt
werden. Die Werte fiir die Schmelztemperaturen sind in Tabelle 5.1 auf Seite 78
angegeben.

Zur Berechnung der Enthalpie wurden die in Abbildung B.2a gezeigten Kurven
geméfs Gleichung (3.1) integriert. Die Ergebnisse dieser Integration sind in Abbil-
dung B.2b dargestellt. Alle Werte fiir die Enthalpie wurden mit einem konstanten
Term hg addiert. Dies ist notwendig, weil keine Messdaten fiir Temperaturen zwi-
schen 0 K und 300 K existieren (vergleiche Abschnitt 3.1). Die Konstante hq(7siqrt)
wurde mit Hilfe der ebenfalls in Abbildung B.2b angegebenen theoretischen Wer-
te fiir die Enthalpie h, des zu hundert Prozent amorphen Polyethylens [93] be-
stimmt (fiir Temperaturen oberhalb der Schmelztemperatur miissen die experimen-
tell bestimmten Enthalpien mit h, iibereinstimmen). Zusatzlich zu h, sind in Ab-
bildung B.2b auch noch die theoretischen Werte der Enthalpie h. eines zu hundert
Prozent kristallinen Polyethylens angegeben.

Unter Verwendung der experimentell ermittelten spezifischen Enthalpie und den
theoretischen Werten fiir h, und h. kann nun die Kristallinitdt der Polyethylene
tiber Gleichung (3.3) berechnet werden. In Abbildung B.2c ist die Kristallinitdt der
einzelnen Polyethylene in Abhéngigkeit von der Temperatur dargestellt. Man sieht,
dass die Kristallinitét mit steigender Temperatur kontinuierlich abnimmt. Die Werte
der Kristallinitdt bei Raumtemperatur sind wiederum in Tabelle 5.1 auf Seite 78
angegeben.
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B.3 Erganzende AFM-Messungen

Abbildung B.2: (a) Spezifische Wirmekapazitit von LLDPE1, LLDPE2 und HDPE
bestimmt mit DSC fiir einen Heizlauf mit 1 Kmin=t. (b) Zu (a) berechnete Enthalpie. Es
sind zusdtzlich die theoretisch berechneten Enthalpien eines zu hundert Prozent amorphen
ha und zu hundert Prozent kristallinen h. Polyethylens angegeben (¢) Mit Gleichung (3.3)
berechnete Kristallinitdt der Polyethylene.
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Abbildung B.3: AFM Héhen- und Phasenbilder von der Oberseite dinner Filme des
LLDPE1 mit unterschiedlicher Filmdicke auf Glimmer (die Dicke der Filme ist in der
jeweilige Bildunterschrift angegeben,).
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Abbildung B.4: AFM Héhen- und Phasenbilder von der Oberseite diinner Filme des
HDPE mit unterschiedlicher Filmdicke auf Natriumchlorid (die Dicke der Filme ist in
der jeweilige Bildunterschrift angegeben).
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Abbildung B.5: AFM Héhen- und Phasenbilder von der Oberseite diinner Filme des
LLDPE2 mit unterschiedlicher Filmdicke auf Natriumchlorid (die Dicke der Filme ist in
der jeweilige Bildunterschrift angegeben).
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Abbildung B.6: AFM Héhen- und Phasenbilder von der Oberseite diinner Filme des
LLDPE1, LLDPE2 und HDPE mit unterschiedlicher Filmdicke auf Graphit (die Dicke
der Filme und das Polymer sind in der jeweilige Bildunterschrift angegeben).
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Abbildung B.6: (Fortsetzung von vorheriger Seite)
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